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Verzeichnis der verwendeten Symbole
Symbol Beschreibung
αCu, αSi thermische Ausdehnungskoeffizienten von Kupfer bzw. Silizium: [m−1]
αF Flankenwinkel: [°]
δKG Breite der Korngrenze: [m]
δp mittlere Partikelgröße (Radius): [m]
∆ε elastischer Verzerrungsanteil: keine Einheit
∆F freie Energie: [J·mol−1]
∆Ga freie Aktivierungsenthalpie: [J·mol−1]
∆L Änderung der Segmentlänge: [m]
∆SKG Änderung der spezifischen Korngrenzenfläche: [m−1]
∆Telek strominduzierte Temperaturerhöhung: [K]
ε , ε̇ mechanische Dehnung: keine Einheit, Dehnrate: [s−1]
εkl mechanische Dehnungskomponente kl: keine Einheit
ε̇KG Dehnrate bei Korngrenzendiffusion: [s−1]
ε̇V Dehnrate bei Volumendiffusion: [s−1]
ε̇V G Dehnrate bei Versetzungsgleiten: [s−1]
ϕ elektrisches Potential: [V]
γ Krümmungswinkel: [rad], [°]
γAg Stapelfehlerenergie von Silber: [J·m−2]
γCu Stapelfehlerenergie von Kupfer: [J·m−2]
γKG Korngrenzenenergie: [J·m−1]
γs Oberflächenenergie: [J·m−1]
Γe Wechselwirkungsquerschnitt für Elektron-Ion-Kollision: [m2]
Γhkl Korrelationskonstante: keine Einheit
η Überspannung: [V]
ηd dielastischer Parameter: keine Einheit
ηp paraelastischer Parameter: keine Einheit
κ thermischer Widerstand: [K·W−1]
κ0 Gleichgewichtskrümmung: [m−1]
λ Wellenlänge: [nm]
λe mittlere freie Weglänge des Elektrons in einem Material: [m]
λ j Koeffizient: keine Einheit
Λ Korrelationsfaktor: keine Einheit
∇µ Gradient des chemischen Potentials: [N]
νD mittlere Driftgeschwindigkeit: keine Einheit
νX mittlere Driftgeschwindigkeit des Elementes X in einer Matrix: keine Einheit
ν f ,νs Querkontraktionszahl der Schicht (f ) bzw. des Substrates (s): keine Einheit
νhkl Querkontraktionszahl der Richtung hkl: [Pa]
θ Einfallwinkel der Röntgenstrahlung: [°]
2θ Beugungswinkel der Röntgenstrahlung: [°]
ρ spezifischer elektrischer Widerstand: [Ω ·m]
ρ0 spezifischer elektrischer Widerstand von Kompaktmaterial: [Ω ·m]
ρ f spezifischer elektrischer Widerstand einer Schicht: [Ω ·m]
Fortsetzung...
v
...Fortsetzung
Symbol Beschreibung
ρG spezifische Widerstandskomponente der Geometriebeschränkungen: [Ω ·m]
ρS spezifische elektrische Widerstandskomponente der Strukturdefekte: [Ω ·m]
ρT thermischer Anteil des spezifischen elektrischen Widerstandes: [Ω ·m]
ρX spezifischer elektrischer Widerstand der Deckschicht: [Ω ·m]
σ mechanische Spannung: [Pa]
∇σ mechanischer Spannungsgradient: [Pa·m−1]
σ̂ Spannung für athermisches Versetzungsgleiten: [Pa]
σ0 Intragranularspannung: [Pa]
σ1, σ2, σ3 Normalspannungskomponenten: [Pa]
σDruck Druckspannungsmaximum: [Pa]
σelek elektromigrationsinduzierte mechanische Spannung: [Pa]
σ f σS mechanische Schicht- bzw Substratspannung: [Pa]
σG Korngrenzengleichgewichtsspannung: [Pa]
σi intrinsische Schichtspannung: [Pa]
σinitial Ausgangsspannung: [Pa]
σi j mechanische Spannungskomponente i j: [Pa]
σKG Normalspannung in der Korngrenze: [Pa]
σm maximal ertragbare Schichtspannung: [Pa]
σp Plateauspannung: [Pa]
σrelax relaxierte Spannungskomponente: [Pa]
σspann thermisch induzierte mechanische Spannung: [Pa]
σtherm thermomigrationsinduzierte mechanische Spannung: [Pa]
ς Varianz: keine Einheit
τ mechanische Scherspannung: [Pa]
τ̂N Scherspannung für athermische Zwillingsbildung: [Pa]
τRC Zeitkonstante für Transistoren: [s]
Ω Atomvolumen: [cm−3]
ω Kippwinkel (Vertikalachse): [°]
ψ Kippwinkel (Horizontalachse): [°]
Ψ Randwinkel: [rad]
ζ Dichteverhältnis zwischen Schicht- und idealer Dichte: keine Einheit
a gedehnte Gitterkonstante: [m]
a0 ungedehnte Gitterkonstante: [m]
aAg, aCu Gitterkonstante von Silber bzw. Kupfer: [m]
A Querschnittsfläche: [m2]
Ã Anisotropiefaktor: keine Einheit
A∗ Vorfaktor in exponentiellen Gleichungen
Ai beliebige Konstante
Ai j Koeffizient: keine Einheit
AKG Konstante für Korngrenzendiffusionskriechen: keine Einheit
AV Konstante für Volumendiffusionskriechen: keine Einheit
AV G Konstante für Versetzungsgleiten: keine Einheit
b Burgers-Vektor: [m]
bL Leiterbahnbreite: [m]
B1,B2,B3,Bx thermoelastischer Anstieg: [Pa·K−1]
c Atomkonzentration: [cm−3]
c0 Leerstellenkonzentration: [cm−3]
cAg Atomkonzentration von Silber: [cm−3]
ci jkl Koeffizienten des Elastizitätstensors: [Pa]
Fortsetzung...
vi
...Fortsetzung
Symbol Beschreibung
C elektrische Kapazität: Farad (F = A · s ·V−1)
C1,C2 Konstanten: keine Einheit
C11,C12,C44 Steifigkeitselemente Ci j der Steifigkeitsmatrix: Pa−1
CT temperaturabhängige Konstante: [m2·s−1]
d mittlere Kristallitgröße (mittlere Korngröße): [m]
d0 mittlerer Netzebenenabstand: [m]
db blockierbare Korngröße: [m]
dt=0 mittlere Korngröße zum Zeitpunkt t=0 (Ausgangskorngröße): [m]
D Diffusivität: [m2· s−1]
D0 Vorfaktor der Diffusivität: [m2· s−1]
Dσ effektive Diffusivität unter Spannungseinfluss: [m2· s−1]
Dc Koeffizient für Diffusion im Versetzungskern: [m2· s−1]
De f f effektive Diffusivität: [m2· s−1]
De f f 0 Vorfaktor der effektiven Diffusivität: [m2· s−1]
DKG Korngrenzendiffusionskoeffizient: [m2· s−1]
DM Diffusivität des Matrixelementes: [m2· s−1]
DV Diffusionskoeffizient für Volumendiffusion: [m2· s−1]
DX Diffusivität des Legierungselementes: [m2· s−1]
DX→M Diffusivität von X in einer Matrix M: [m2· s−1]
~E elektrischer Feldvektor: [V·m−1]
E◦ Standardelektrodenpotial: [V]
E Elastizitätsmodul: [Pa]
Ee f f effektiver Elastizitätsmodul: [Pa]
E f ,Es Elastizitätsmodul der Schicht (f ) bzw. des Substrates (s): [Pa]
E f 0 Elastizitätsmodul einer porenfreien Schicht: [Pa]
Ehkl Elastizitätsmodul der Richtung hkl: [Pa]
fp Volumenanteil von Partikeln: keine Einheit
~FEM Elektromigrationskraftvektor: [N]
Fdmax maximale dielastische Wechselwirkungskraft: [N]
F pmax maximale paraelastische Wechselwirkungskraft: [N]
F p+dmax Summe der para- und dielastischen Wechselwirkungskraft: [N]
FRF rücktreibende Kraft: [N]
FWHMθ Full Width at Half Maximum (dt: Halbwertbreite des Peaks): [°]
G mechanischer Schubmodul: [Pa]
GAg mechanischer Schubmodul von Silber: [Pa]
GCu mechanischer Schubmodul von Kupfer: [Pa]
Ghkl Schubmodul der Netzebene {hkl}: [Pa]
h f , hs Schicht- bzw. Substratdicke: [m]
hkl, h, k, l Miller´sche Indizes: keine Einheit
i variabler Laufindex: variable Einheit
I elektrischer Strom: [A]
Ihkl Intensität des Röntgenreflexes hkl: variable Einheit
~j, j elektrischer Stromdichtevektor bzw. elektrische Stromdichte: [A·cm−2]
~jgrenz, jgrenz Grenzstromdichtevektor: [A·cm−2]
~JEM,JEM Masseflussvektor bzw. Massefluss: [g· cm2· s−1]
k Boltzmann-Konstante: 1,3806505·10−23J·K−1
K Formfaktor des Röntgenpeaks (Annahme: K = 1): keine Einheit
K1, K2 Konstanten
Fortsetzung...
vii
...Fortsetzung
Symbol Beschreibung
dl, ∂ l Linienelement: [m]
le mittlere freie Weglänge zwischen einer Elektron-Ion-Kollision: [m]
lL Leiterlänge: [m]
L Segmentlänge: [m]
L0 Ausgangslänge eines Blech-Segmentes: [m]
m atomare Mobilität: [m2· J−1· s−1]
ms Orientierungs- bzw. Schmid-faktor: keine Einheit
M Matrixmaterial: keine Einheit
M f biaxialer Elastizitätsmodul der Schicht: [Pa]
M f 0 biaxialer Elastizitätsmodul einer porenfreien Schicht: [Pa]
Mhkl biaxialer Elastizitätmodul der Netzebene {hkl}: [Pa]
Ms biaxialer Elastizitätsmodul des Substrates: [Pa]
MT F mean time to failure (dt.: mittlere Ausfallzeit): [s]
n, n1, n2 freie Variable: keine Einheit
nAg atomarer Anteil von Silber: [at%]
ne Elektronendichte: [m−3]
NA Avogadro-Konstante: 6,0221415 ·10−23 mol−1
NV Versetzungsdichte: [m−2]
p rel. Anteil von an äußeren Grenzflächen gestreuten Elektronen: keine Einheit
q1, q2 kinetische Parameter: [V]
Q0 Aktivierungsenergie für Leerstellenbildung: [J·K−1], [eV], [J]
Qa Aktivierungsenergie für einen Mechanismus a: [J·K−1], [eV], [J]
Qc Aktivierungsenergie für Diffusion im Versetzungskern: [J·K−1], [eV], [J]
QKG Aktivierungsenergie für Korngrenzendiffusion: [J·K−1], [eV], [J]
QV G Aktivierungsenergie für Versetzungsgleiten: [J·K−1], [eV], [J]
Qz Aktivierungsenergie für thermische Zwillingsbildung: [J·K−1], [eV], [J]
r Reflexionskoeffizient für Elektronen an Korngrenzen: keine Einheit
r0 initialer Krümmungsradius: [m]
r1 Krümmungsradius nach Spannungsänderung: [m]
R elektrischer Widerstand: [Ω]
s Abstand paralleler Grenzflächenversetzungen: [m]
s1,s2 röntgenelastische Konstanten: [Pa−1]
t Zeit: [s], (1 h = 60 min = 3600 s)
t0 Zeitkonstante: [s]
T absolute Temperatur: [K]
Tm Schmelztemperatur: [K]
U elektrische Spannung: [V]
U0 molare Bildungsenergie für eine Leerstelle: [J·K−1]
v̄ mittlere Geschwindigkeit einer Versetzung: [m·s−1]
VAgNO3 AgNO3-Volumen pro Elektrolytvolumen: [ml·l
−1]
x, y, z Ortskoordinaten (x: Abszisse, y: Ordinate)
xM atomarer Anteil des Matrixelementes: keine Einheit
xX atomarer Anteil des Legierungselementes: keine Einheit
Z Exponent: keine Einheit
Z∗ effektive Ladung: keine Einheit
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Verzeichnis der verwendeten Abkürzungen
Abkürzung Beschreibung
at% Atomprozent
AAS Atomabsorptionsspektrometrie
Abb. Abbildung
AES Auger-Elektronenspektroskopie
ADP Ammoniumdihydrogenphosphat
AFM Atomic force microscope (dt.: Rasterkraftmikroskop)
APS Ammoniumperoxodisulfatlösung ((NH4)2S2O8)
AZ Ausgangszustand
bidest. bidestilliert
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KAPITEL 1
EINLEITUNG
Die rasante Entwicklung auf dem Gebiet der Computer- und Telekommunikationstechnologie in
den letzten zwei Jahrzehnten wird vor allem durch eine fortschreitende Miniaturisierung der Bau-
elemente geprägt. Die Verkleinerung der Transistoren ermöglicht nicht nur eine höhere Packungs-
dichte, sondern auch höhere Schaltgeschwindigkeiten (maximale Taktrate zur Zeit ca. 3,8 GHz beim
Intel® Pentium® 4 570J) und damit verbunden höhere Leistungen der Bauelemente. Auf modernen
Mikroprozessoren, wie dem AMD Sempron™, befinden sich bis zu 5·105 Transistoren pro Qua-
dratmillimeter. Die Verdrahtung der einzelnen Transistoren zur Steuerung und Signalübertragung
erfolgt über ein komplexes dreidimensionales Netzwerk aus Leiterbahnen, welche entsprechend der
Transistorgrößen mit skaliert werden müssen. Durch die Miniaturisierung werden nicht nur in zu-
nehmendem Maße die erreichbaren Übertragungsgeschwindigkeiten durch das Leiterbahnsystem
bestimmt, sondern insbesondere auch die Leistungsdichten in den Metallisierungen erhöht. Folge
dieser größeren Leistungsdichten sind höhere thermoelektrische und -mechanische Beanspruchun-
gen, die zu Alterungs- und Schädigungsprozessen (z.B. Elektromigration, Delamination, Risse)
und somit zu einer Verkürzung der Lebensdauer und zu einer Verringerung der Zuverlässigkeit
führen. Höchstintegrierte Schaltkreise können zur Zeit nicht hergestellt werden, ohne derartige
Schädigungs- und Alterungsprozesse in die Schaltkreiskonstruktion und die Materialauswahl ein-
fließen zu lassen. Innerhalb der anwendungsspezifischen Einsatzdauer müssen die Bauelemente feh-
lerfrei und zuverlässig funktionieren, was nicht nur bei Heimelektronik, sondern speziell in der Luft-
und Raumfahrtelektronik oder auch in der Medizintechnik von höchster Bedeutung ist. Die in der
Mikroelektronik gegenwärtig eingesetzten Kupferleiterbahnen für Mikroprozessoren zeichnen sich,
gegenüber den früheren Al-basierten Systemen, durch einen geringeren elektrischen Widerstand
und eine höhere Elektromigrationsbeständigkeit aus. Bei Strukturabmessungen kleiner 150 nm wer-
den aber auch in Kupferleiterbahnen Elektromigrationseffekte zum bestimmenden Faktor für die
Lebensdauer und die Zuverlässigkeit. Obwohl eine Steigerung der Prozessorleistungen durch den
Einsatz von Doppelkernprozessoren (z.B. AMD Athlon™ 64 X2) möglich ist, kann eine weitere Mi-
niaturisierung bzw. Erhöhung der Leistung des einzelnen Prozessorkerns nur durch Verbesserung
der Architektur und Modifikation bzw. Wechsel der eingesetzten Materialen erfolgen. Gegenwärtig
sind gezielte Forschungsaktivitäten auf dem Gebiet der Leiterbahnmetallisierungen für zukünftige
Bauelemente zu beobachten. Ein Schwerpunkt ist die Verbesserung der thermomechanischen Eigen-
schaften durch gezielte Modifizierung des Schichtgefüges unter Beachtung des elektrischen Wider-
standes. Eine Möglichkeit der Gefügemodifizierung könnte das Legieren von Kupfer darstellen, da
bereits für Al-Dünnschichten nachgewiesen wurde, dass eine Erhöhung der Schädigungsresistenz
durch Legierungsbildung möglich ist.
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KAPITEL 2
ZIELSTELLUNG DER ARBEIT
Die vorliegende Arbeit verfolgt das Ziel, Cu(Ag)-Legierungsdünnschichten als potentiellen Werk-
stoff für Leiterbahnen in der Mikroelektronik zu untersuchen.
Für die Beurteilung dieses Materialsystems wurden vier Schwerpunkte bezüglich der Schichtcharak-
terisierung definiert: Herstellung, Gefüge, thermomechanische Eigenschaften, Elektromigrationsre-
sistenz.
Grundlage sämtlicher Untersuchungen ist eine geeignete Probenpräparation. In Anlehnung an Tech-
nologien, die zur Zeit bei der Herstellung von reinen Cu-Leiterbahnen Anwendung finden, soll die
Beschichtung der Cu(Ag)-Schichten galvanisch (elektrochemisch) auf thermisch oxidierten Silizi-
umwafern mit einem Durchmesser von 75 mm erfolgen. Hierbei ist nicht nur die Abscheidung
von ganzflächigen Dünnschichten, sondern auch die Beschichtung auf strukturierte Substrate (z.B.
in Gräben) von besonderem Interesse. Die angestrebte Schichtdicke beträgt maximal 1 µm. Die
galvanische Schichterzeugung ist aus einem schwefelsauren Elektrolyten unter Additiveinsatz vor-
zunehmen. Die so erzeugten Schichtproben müssen in ihren Gefügeeigenschaften, vergleichend
zu reinen Kupferschichten, hinreichend charakterisiert werden. Hierzu zählen Korngrößen und
-orientierungen, thermisches Gefügeverhalten, Einbau, Verteilung und Segregation von Silber und
Fremdstoffen sowie die elektrischen Eigenschaften. Von grundsätzlicher Bedeutung für das Elektro-
migrationsverhalten und damit für die Zuverlässigkeit und das Leistungsvermögen sind die thermo-
mechanischen Eigenschaften. Diese sollen an ausgedehnten Schichten mit der Substratkrümmungs-
messung bis zu Temperaturen von 500 °C beschrieben werden. Die Diskussion des mechanischen
Schichtverhaltens soll sowohl thermische als auch temporale Charakteristika umfassen. Die Unter-
suchungen sollen einen Einblick in die wirkenden fundamentalen Mechanismen des Stofftransports
und der Spannungsrelaxation ermöglichen. Den Abschluss der Arbeit stellen erste Experimente
zum Elektromigrationsverhalten der Cu(Ag)-Dünnschichten dar. Den Kern dieser Analysen bilden
Messungen an sog. Blech-Strukturen (Materialdriftexperimente). Hierbei sind geeignete Techno-
logien für die mikrotechnologische Herstellung von derartigen Cu(Ag)-Strukturen zu entwickeln.
Anschließend sollen erste Messungen vorgenommen werden, um das Elektromigrationsverhalten
von Cu(Ag)-Metallisierungen in seinen Grundcharakteristika beschreiben zu können. Die erzielten
Erkenntnisse sollen nicht nur eine Basis zukünftiger Forschungsaktivitäten darstellen, sondern eine
Einschätzung des Einsatzpotentials dieser Legierung als Leiterbahnwerkstoff gewährleisten.
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KAPITEL 3
STAND DER FORSCHUNG
3.1 Ausgewählte Metallisierungen in der Mikroelektronik
3.1.1 Leiterbahnwerkstoffe
Die Auswahl geeigneter Leiterbahnwerkstoffe erfolgt nach bestimmten Kriterien, die in einem
Leitfaden, dem „International Technology Roadmap of Semiconductors“ (ITRS, [1]), festgelegt
sind. Der spezifische elektrische Widerstand ist ein bedeutender Parameter, welcher nicht nur
die elektrische Verlustleistung (Joule´sche Erwärmung), sondern auch die Zuverlässigkeit (Ab-
schnitt 3.2 auf Seite 8) und das Signalübertragungsverhalten beeinflusst. Die Übertragungscharak-
teristik wird durch die Zeitkonstante τRC = R ·C bestimmt, wobei R und C die Gesamtwiderstände
bzw. -kapazitäten auf Transistorgate- und Leiterbahnebene [2] darstellen. Je geringer der RC-Wert
ist, desto höher fällt die Signalübertragungsgeschwindigkeit aus (z.B. hohe Taktraten bei Mikro-
prozessoren). Die fortschreitende Miniaturisierung in der Mikroelektronik führt nicht nur dazu,
dass Strukturen in ihren Dimensionen abnehmen, sondern auch deren Abstände. Dies verstärkt
das Problem der parasitären Kapazitäten speziell auf der Leiterbahnebene. Des Weiteren können
elektrische Potentialeffekte durch kapazitive Kopplung auftreten [3]. Parasitäreffekte erfordern zu-
sätzliche elektrische Energie, die zu einer stärkeren Erwärmung und somit zu einer Verringerung
der Zuverlässigkeit führt. Geringe τRC lassen sich durch Einbettung der Leiterbahnen in Materia-
lien mit einer niedrigen Dielektrizitätskonstanten (low-k: z.B. fluoriniertes Silikatglas) erreichen.
Auf Leiterbahnebene ist ein möglichst geringer elektrischer Widerstand unumgänglich (nach ITRS:
≤ 2,2 µΩcm). Bei 0 °C und auch darüber besitzen Silber (1,5 µΩcm) und Kupfer (1,55 µΩcm) die
geringsten spezifischen elektrischen Widerstände [4]. Neben der elektrischen Eignung muss sich
das zukünftige Leiterbahnmaterial in die mikrotechnologischen Abläufe eingliedern lassen. Dafür
ist einerseits die Verarbeitungsfähigkeit (z.B. Herstellung und Beständigkeit im Prozessablauf) und
andererseits auch die Verträglichkeit bzw. das Wechselwirkungspotential mit angrenzenden Mate-
rialien von Bedeutung.
3.1.2 Diffusionsbarrieren
Der Einsatz von Kupfer bzw. Cu-basierten Systemen macht Diffusionsbarrieren unumgänglich.
Kupfer besitzt die Eigenschaft, in das es umgebende Dielektrikum und in Silizium eindiffundieren
zu können und dieses unbrauchbar zu machen (Materialvergiftung). Werkstofftechnologisch muss
das Barrieresystem unmischbar mit Kupfer sein und ideal keine Korngrenzen bzw. sehr geringe
Korngrenzendiffusionskoeffizienten und hohe Aktivierungsenergien besitzen.
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Neben der Barrierewirkung, auch bei Schichtdicken im Bereich weniger Nanometer, sollte das Sys-
tem einen hinreichend geringen elektrischen Widerstand sowie eine entsprechend hohe thermische
Stabilität aufweisen. Beide Eigenschaften gehen mit der Forderung einher, dass das Barrieresys-
tem eine höhere Zuverlässigkeit als das eigentliche Leiterbahnmaterial besitzen muss, um Früh-
ausfälle, z.B. in Folge von Elektromigration (Abschnitt 3.2), zu vermeiden. Auf Grund des Zu-
sammenhanges zwischen dem Schmelzpunkt und den Diffusionseigenschaften (Aktivierungsener-
gie) eines Materials [5] sind refraktäre, hochschmelzende Materialien und deren Verbindungen für
Cu-Diffusionsbarrieren interessant. Untersuchungen an derartigen Materialien lassen sich z.B. für
Ti [6], Mo [7], W [8], Ta [9, 10], TiN [11], TaN [12, 13], TiSiN [14] und TaSiN [15–17] belegen.
Die Ausführung des Barrieresystems kann auch in Form von Schichtstapeln vorliegen (z.B. TaN/Ta
[13]). Hauptsächlich Ta-basierte Diffusionsbarrieren (Ta, TaN) werden zur Zeit in der Mikroelektro-
nik eingesetzt und wurden auch als Barrierematerial im Rahmen der Arbeit gewählt. Ta ist thermisch
stabil, bildet keine Phasen mit Kupfer und die gegenseitige Löslichkeit ist äußerst gering [18, 19].
Des Weiteren ist die Grenzfläche zwischen SiO2 und Ta chemisch äußerst stabil (nachgewiesen
bis zu 1100 °C [20]). Eine Übersicht über Eigenschaften von Ta-basierten Barrieresystemen gibt
Referenz [17]. Wird Ta als Schicht aufgebracht, dann werden zumeist zwei kristallographische Mo-
difikationen beobachtet [21–23]: (i) krz-α-Ta: thermodynamisch stabil (ρ =15 µΩcm bis 50 µΩcm),
(ii) tetragonales β -Ta: thermodynamisch metastabil (ρ =150 µΩcm bis 220 µΩcm). In Abhängig-
keit von den Prozessparametern und der chemischen Zusammensetzung der Grenzfläche zum Un-
terlagematerial bestehen Ta-Schichten aus einer einzelnen Phase oder aus einer Mischung der un-
terschiedlichen Kristallstrukturen [13, 23]. β -Ta bildet sich bevorzugt bei Abscheidung von Ta auf
Si oder SiO2 [24, 25]. Bei erhöhten Substrattemperaturen (> 400 °C) oder bei einer TaN-Unterlage
wird die Ausbildung der α-Phase beobachtet [13,26]. TaN-Schichten besitzen gegenüber reinen Ta-
Schichten einen höheren Schmelzpunkt [27], aber auch einen deutlich erhöhten elektrischen Wider-
stand [28]. Diese Schichten lassen sich durch Zugabe von Stickstoff beim PVD-Prozess erzeugen,
wobei geringe Stickstoffmengen zu nanokristallinem krz-TaN und höhere Stickstoffflüsse verstärkt
zu nanokristallinem kfz-TaN führen [28]. Nach Lane et al. ist die Haftfestigkeit von TaN auf SiO2
höher als von reinem Ta [29]. Durch Beimengung von Si kann eine Amorphisierung der Schichten
erreicht werden [30], um Korngrenzen vollständig aus den Barriereschichten zu eliminieren. Die
thermische Stabilität gegenüber Ta und auch TaN-Schichten scheint weiter erhöht zu sein [16, 31].
3.1.3 Elektrische Eigenschaften dünner Schichten
Der spezifische elektrische Widerstand charakterisiert die elektrischen Eigenschaften eines Materi-
als und ist vom Elektronenstreuvermögen abhängig. Das Streuvermögen setzt sich aus unterschied-
lichen Anteilen zusammen und kann in erster Näherung für kompakte Materialien nach der Regel
von Matthiessen [4] beschrieben werden. Bei Legierungen hängt der Grad der Widerstandsände-
rung nicht nur von den Widerständen der Einzelelemente, sondern auch von der Art des Einbaus
der Fremdelemente ab.
In dünnen Schichten führt die geometrische Beschränkung zu zusätzlichen Streuanteilen, woraus
sich nichtlineare Abweichungen von der Matthiessen´schen Regel ergeben [32] sobald sich mindes-
tens eine geometrische Dimension der Größenordnung der mittleren freien Elektronenweglänge λe
annähert (λe,Cu ≈ 40 nm).
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Fuchs [33] beschrieb die Widerstandserhöhung in dünnen Schichten über Reflexion bzw. diffuse
Streuung an den äußeren Grenzflächen (z.B. an der Oberfläche). Aufbauend auf Fuchs erweiterte
Sondheimer [34] diese Theorie um zusätzliche Grenzflächenanteile, wie sie im Falle dünner elek-
trischer Leitungen, aber auch bei Leiterbahnen auftreten (FS-Modell). Mayadas und Shatzkes (MS-
Modell, [35]) zeigen, dass auch Streuungen an Korngrenzen zu einer Widerstandserhöhung bei-
tragen. Die Beschreibung der entsprechenden Streuung erfolgt über einen Reflexionskoeffizien-
ten [36]). Für eine hinreichende Beschreibung des elektrischen Verhaltens einer schmalen Leiter-
bahn ist mindestens eine Verknüpfung des MS- und FS-Modells durch lineare Kombination der
einzelnen Streuwahrscheinlichkeiten erforderlich [37]. Abweichend vom FS-Modell (kreisförmi-
ger bzw. quadratischer Querschnitt) ist eine mathematische Modellierung von Leiterbahnen mit
rechteckigem Querschnitt mit dem von Chambers [38] aufgestellten Integralausdruck möglich. Ein
Vergleich der verschiedenen Streuanteile sowie experimenteller Daten in Abhängigkeit von der Lei-
terbahnbreite ist für Kupfer in Abb. 3.1 dargestellt. Der Verlauf des MS- und FS-Modells als auch
die Kombination von MS- und FS-Modell wird entscheidend vom Reflexionskoeffizienten r und
der Wahl des relativen Anteils p von an äußeren Grenzflächen gestreuten Elektronen bestimmt.
Abweichungen zu den experimentellen Werten sind nicht nur in den verwendeten Parametern, son-
dern auch in der exakten Gültigkeit der Matthiessen´schen Regel begründet. Des Weiteren wurde
der Einfluss möglicher Verunreinigungen nicht berücksichtigt. Abbildung 3.1 macht deutlich, dass
geometrische Beschränkungen erst unterhalb von 500 nm signifikant an Bedeutung gewinnen.
Abb. 3.1: Vergleich verschiedener Streu-
anteile sowie experimenteller Daten (aus
[37]) in Abhängigkeit von der Leiterbahn-
breite für Kupfer. Den Berechnungen liegt
eine Leiterbahndicke von 230 nm zugrun-
de. Der in das MS-Modell einfließende
Abstand der Korngrenzen entspricht der
Leiterbahnbreite.
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3.2 Elektromigration in Schichtwerkstoffen
3.2.1 Das Phänomen der Elektromigration
In metallischen Dünnschichten kann unter thermoelektrischer Belastung das Phänomen der Elek-
tromigration (EM) beobachtet werden [39–42]. Elektromigration ist ein gerichteter Massefluss, der
durch Flussdivergenzen zu Schädigungen (Loch- und Hügelbildung) in der Metallisierung führen
kann und somit zum entscheidenden Faktor für die Zuverlässigkeit und Lebensdauer von Leiter-
bahnen wird. Ursache des Masseflusses ist das Wirken zweier diametraler Kräfte, welche auf die
Metallatome wirken. Die Masseflussrichtung wird durch den resultierenden Kraftvektor bestimmt:
1. Impulsübertragung von den Elektronen auf die Metallionen („Elektronenwind“ [43])
→ Massefluss zur Anode
2. Coulomb´sche Wechselwirkung der positiven Metallionen mit dem elektrischen Feld
→ Massefluss zur Kathode
In Metallen wie Kupfer überwiegt der Impulsübertrag von den Elektronen auf die Metallionen [40].
Eine quantenmechanische Betrachtung des „Elektronenwindes“ gibt Referenz [44]. Im Allgemei-
nen wird die Kraft ~FEM gemäß Gleichung 3.1 ausgedrückt:
~FEM = ~E ·Z∗ · e = ρ ·~j ·Z∗ · e (3.1)
Hierbei ist ~E der elektrische Feldstärkevektor, Z∗ die effektive Ladung, e die Elementarladung, ~j
der elektrische Stromdichtevektor und ρ der Tensor des spezifischen elektrischen Widerstandes.
Die effektive Ladung Z∗ ist definiert als Z∗ =−ne · le ·Γe mit ne als Elektronendichte, le als mittlere
freie Weglänge zwischen einer Elektron-Ion-Kollision und Γe als zugehöriger Wechselwirkungs-
querschnitt [42]. Es existiert auch eine semiklassische Formulierung, die den spezifischen Wider-
stand enthält [45]. Z∗ ist vom jeweiligen Material abhängig und ergibt sich für Kupfer zu -4,3 [46]
und für Silber zu -5,1 [47]. Der durch ~FEM induzierte Massefluss ~JEM ergibt sich zu:
~JEM = c ·m ·~FEM. (3.2)
Der Ausdruck c in Gleichung 3.2 beschreibt die atomare Konzentration, m = De f fkT die Atommo-
bilität, T die absolute Temperatur, k die Boltzmann-Konstante und De f f = De f f0 · exp
{
−QakT
}
die
effektive Diffusivität. De f f repräsentiert den Einfluss der verschiedenen Diffusionspfade des Mas-
seflusses entlang der Leiterbahn (z.B. Korngrenzen). Die mit Gleichung 3.1 beschriebene Kraft ist
nicht die einzig wirksame Triebkraft, die einen Materialfluss hervorrufen kann. Eine allgemeine
Beschreibung der Triebkräfte ist mit einem chemischen Potentialgradienten ∇µ möglich. Neben
einem Gradienten im elektrischen Potential ∇µelek können sowohl Temperaturgradienten ∇µtemp,
Spannungsgradienten ∇µstress und Gradienten in der chemischen Zusammensetzung ∇µchem eine
Rolle spielen. Die Kinetik der Elektromigrationsschädigung kann mit der Black´schen Gleichung
(Gleichung 3.3) beschrieben werden, wobei t50 die mittlere Ausfallzeit (MT F), Qa die Aktivierungs-
energie, n eine numerische Konstante (n=1...3) und A∗ ein materialabhängiger Vorfaktor ist.
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Die Einführung eines mechanischen Spannungs- und chemischen Konzentrationsgradienten verrin-
gert die Diskrepanz zwischen Experiment und theoretischer Beschreibung [48].
t50 = A∗ · j−n · exp
(
Qa
kT
)
(3.3)
Der Wert des Exponenten n ist vom Gefüge und der Architektur der Leiterbahn [49] abhängig. Unter
Einbeziehung mechanischer Spannungseinflüsse ergibt sich n = 2 (Abschnitt 3.2.4). In diesem Fall
bildet sich eine Pore aus, die schnell wächst und folglich rasch eine Leiterbahnunterbrechung her-
vorrufen kann. Die Einführung refraktärer Metalle als Unterlage bzw. Barriere führt dazu, dass diese
einen beträchtlichen Teil des Stromes tragen können, ohne auf Grund ihres hohen Schmelzpunktes
selbst Elektromigrationseffekte zu zeigen. Somit wird der Ausfall der Leiterbahn nicht nur durch
die Lochbildung, sondern auch durch das Lochwachstum mitbestimmt (1 < n < 2, [50]). Ausfälle
mit n > 2 werden zumeist durch Temperaturgradienten, die durch Joule´sche Erwärmung hervor-
gerufen werden, induziert (Abschnitt 3.2.5). Die verschiedenen Ausfallmechanismen sind neben
anderen Einflüssen stark von der Leiterbahnlänge und der Stromdichte abhängig. Ausfallmecha-
nismenkarten verknüpfen diese beiden Größen und illustrieren die dominanten Bereiche einzelner
Ausfallmodi [51]. Des Weiteren können Simulationsrechnungen erste Tendenzen zu Lebensdauern
und Zuverlässigkeiten liefern, wobei auf Grund der umfangreichen Untersuchungen speziell Al und
Al(Cu) hinreichend modelliert werden können [52].
Die Untersuchung von Elektromigrationseffekten kann mit Hilfe unterschiedlicher Teststrukturen
erfolgen. Materialdriftgeschwindigkeiten und kritische Längeneffekte werden oft mit Strukturen,
die dem klassischen Blech-Experiment [53, 54] vergleichbar sind, untersucht. Für die Bestimmung
von Lebensdauern und Aktivierungsenergien werden zumeist hingegen Leiterbahnstrukturen einge-
setzt [55].
3.2.2 Transportpfade des Masseflusses
Der strominduzierte Massetransport erfolgt über unterschiedliche Transportpfade, die sich entspre-
chend ihrer Diffusivitäten unterscheiden. Die größte Diffusivität besitzt im Allgemeinen eine freie
Oberfläche, gefolgt von den sonstigen Grenzflächen, wie z.B. den Korngrenzen sowie den Grenz-
flächen zum Substrat bzw. zu Deckschichten. Die Volumendiffusion weist die geringste Diffusivität
auf. Besondere Bedeutung bezüglich der Grenzflächendiffusion hat die Haftung der Schicht zur
Unterlage bzw. die Haftung von Deckschichten. Auf Grund von Defekten (z.B. Leerstellen) zwi-
schen der Metallisierung und dem angrenzenden Material kommt es zu einer Grenzflächendiffu-
sion. Um eine Beurteilung der Diffusionsströme bezüglich des Diffusionsmechanismus vornehmen
zu können, müssen zusätzlich zu den Diffusivitäten der Pfade auch deren zugehörige Querschnitte
mit einbezogen werden. Die Diffusion als thermisch aktivierbarer Prozess wird durch eine entspre-
chende Aktivierungsenergie charakterisiert, welche durch den dominanten Diffusionsmechanismus
geprägt wird [49]. Der dominierende Schädigungsmechanismus ist abhängig vom Material, der Lei-
terbahnarchitektur (z.B. damascene-Technik), der Temperatur und vom Leiterbahngefüge. Da sich
t50 in Gleichung 3.3 in Abschnitt 3.2.1 exponentiell mit der Aktivierungsenergie Qa erhöht, hat eine
geringe Erhöhung von Qa einen starken Einfluss auf die Lebensdauer.
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3.2.3 Schädigungsformen
Die durch den Strom hervorgerufenen Schädigungen werden im Wesentlichen durch die Bildung
von Löchern (Leerstellenakkumulation) und Hügeln (Materialakkumulation) charakterisiert. So-
wohl Löcher als auch Hügel können an unterschiedlichen Stellen im Schichtgefüge in verschie-
denen Erscheinungsformen auftreten [56, 57]. Löcher können z.B. an Korngrenzen, Tripelpunkten
oder Grenzflächen beobachtet werden und eine runde, asymmetrische oder schlitzförmige Gestalt
aufweisen. Die Bildung eines Loches erfordert die Erzeugung einer Oberfläche und kann homogen
oder heterogen erfolgen. Obwohl die homogene Lochbildung, die mit hohen mechanischen Span-
nungen verbunden ist, auf Grund der mechanischen Belastbarkeit dünner Schichten möglich wäre,
erscheint die heterogene Keimbildung an Grenzflächeneinlagerungen wahrscheinlicher [56]. Auch
nach der Abscheidung vorhandene Mikroporen im Gefüge können eine Lochbildung fördern [58].
Die Lochbildung und das Lochwachstum sind eng an geometrische Schichtparameter (Leiterbahn-
breite, Korngröße) geknüpft [56]. Das Kriterium für die Bildung eines Hügels ist die Höhe der
kritischen Druckspannung, welche bei unpassivierten Schichten zumeist gering ist [48]. Bei passi-
vierten Schichten wird die Hügelbildung durch die Stabilität der Deckschicht bestimmt, in welche
eine Zugspannung eingebracht wird. Je dicker die Passivierung ist bzw. je größer die Druckspannun-
gen sein können, desto höher wird der Widerstand gegen Extrusionen ausfallen [48, 59]. Während
die Hügelbildung zumeist sofort einsetzt, kann im Falle der Lochformation auch eine Inkubations-
zeit auftreten [60–63].
3.2.4 Elektromigration und mechanische Materialeigenschaften
Einflüsse von mechanischen Materialeigenschaften bzw. mechanischen Spannungsgradienten auf
das Elektromigrationsverhalten werden unter dem Begriff der Blech-Effekte zusammengefasst
[48, 64–66]. Diese sind unumgänglich, um die Diskrepanz zwischen physikalischem Verständnis
und dem Experiment zu beseitigen. Die strominduzierte Atomdriftgeschwindigkeit ~νD weist eine
lineare Abhängigkeit von der angelegten Stromdichte ~j auf, wobei eine Grenzstromdichte ~jgrenz be-
obachtet wird, unterhalb derer keine Materialbewegung auftritt (~νD ∝ ~j−~jgrenz). Die Größe ~jgrenz
ist direkt mit der Länge der Leiterbahn verknüpft. Ursache ist ein mechanischer Spannungsgradient
∂σ
∂x , der durch Atom- bzw. Leerstellendiffusion generiert wird und als Triebkraft für einen eigenen
Massestrom dem strominduzierten Materialfluss entgegenwirkt (Gleichung 3.4) [67, 68]. Sobald(
ρ ·~j ·Z∗ · e−Ω∂σ
∂x
)
gleich Null ist, kann keine Elektromigrationsschädigung beobachtet werden.
Mit fortschreitender Zeit bildet sich ein linearer mechanischer Spannungsgradient aus, wobei an der
Kathode eine Zug- und an der Anode eine Druckspannung generiert wird [48, 68].
~JEM = c ·m · (µelekt −µstress) = c ·m ·
(
ρ ·~j ·Z∗ · e−Ω∂σ
∂x
)
(3.4)
Ausgehend von intrinsischen Schichtspannungen σi [48] und der Fließspannung σm ergibt sich
der maximal mögliche Spannungsgradient, was zum Parameter der Blech-Länge lB gemäß Glei-
chung 3.5 führt. Die Blech-Länge ist bei gegebenem Materialsystem ein wichtiger Parameter zur
Gestaltung von Schaltkreisen mit einer hohen Elektromigrationsresistenz [49].
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lB =
(σm−σi) ·Ω
ρ ·~j ·Z∗ · e
(3.5)
Das konstante Produkt aus Stromdichte und Blech-Länge ( j · lB) wird als Blech-Produkt bezeichnet
und stellt eine Materialkenngröße dar, die das Elektromigrationsverhalten charakterisiert. Der Aus-
fall der Leiterbahn tritt ein, sobald eine kritische mechanische Spannung überschritten wird. Die
Druckspannung an der Anode wird durch Ausbildung eines Hügels, die Zugspannung an der Katho-
de durch eine Lochbildung abgebaut. Die Zeit zum Erreichen dieses kritischen Spannungsniveaus
verhält sich proportional zum Quadrat der Stromdichte [49] und führt zu einem Exponenten von
n = 2 in der Black´schen Gleichung (Abschnitt 3.2.1). Mechanische Spannungen beeinflussen auch
die Diffusivitäten, wobei der Einflussfaktor von 0,1 (Druckspannungen) bis 10 (Zugspannungen)
reichen kann [69]. Durch mechanische Spannungen wird sowohl die Gitterdichte als auch die Leer-
stellenkonzentration verändert, woraus sich ein Einfluss auf die Diffusivität gemäß Gleichung 3.6
ergibt [70].
Dσ = D · exp
[(
Ω
kT
+
1
Ee f f
)
·σ
]
(3.6)
Hierbei ist Dσ die Diffusivität unter Einfluss einer mechanischen Spannung σ , D die Diffusivität
ohne Spannungseinfluss, Ω das Atomvolumen und Ee f f der effektive Elastizitätsmodul [68], der
nicht nur vom Material, sondern auch von der Schichtarchitektur (z.B. Umgebungsmaterial, Passi-
vierungen) abhängt.
3.2.5 Einfluss der Temperatur
Die Temperatur spielt bei der Elektromigration als thermisch aktivierbarer Prozess eine bedeutende
Rolle. Auf Grund der Joule´schen Erwärmung kommt es zu Temperaturänderungen in der Leiter-
bahn, wobei die Wärmeabgabe in dünnen Leiterbahnstrukturen deutlich besser ist als bei kompakten
Werkstoffen. Die elektrisch erzeugte Temperaturerhöhung ∆Telek ergibt sich zu ∆Telek = κ · j2 ·ρ ·Ω
mit κ als thermischen Widerstand des Systems [49]. In Abhängigkeit von der Leiterbahngeometrie,
Materialinhomogenitäten und äußeren Randbedingungen (z.B. Umgebungsmedium, Unterlagema-
terial) können lokale Temperaturgradienten auftreten, die nicht nur zu einer thermischen Prozessak-
tivierung beitragen, sondern selbst Triebkraft (∇µtemp) für einen Massefluss sein können [71, 72].
Divergenzen im Massefluss, die zu Loch- und Hügelbildung führen, können somit nicht nur von
Temperaturgradienten beeinflusst werden, sondern sogar von diesen induziert sein. Thermomigra-
tionseffekte führen zu einer Unterschätzung der Lebensdauer der Leiterbahnen bei Extrapolation auf
Betriebsbedingungen. In Abhängigkeit von der Strukturgeometrie und der Materialpaarung kann es
lokal zu einer Verdichtung der elektrischen Feldlinien und folglich zu einer örtlichen Erhöhung der
Stromdichte kommen, dem sog. „current crowding“-Effekt [40, 73, 74]. Der „current crowding“-
Effekt kann zu lokalen Temperaturerhöhungen und folglich zu Temperaturgradienten führen. Um
die strominduzierten Ausfallmechanismen von Bauteilen zu evaluieren, dürfen die Temperaturen
nur so hoch ausfallen, dass die gleichen Mechanismen wie unter Betriebsbedingungen aktiv bzw.
dominant sind.
11
3 Stand der Forschung
Mit einem Auftreten von Temperaturgradienten ist in Gebieten, in denen sich die Randbedingungen,
wie Wärmeaustausch mit dem Substrat/Umgebung, Materialzusammensetzung oder auch die elek-
trische Potentialverteilung ändern, zu rechnen. Folglich stellen geometrische Leiterbahnänderungen,
zu denen auch Löcher und Hügel zählen, prädestinierte Stellen von Temperaturgradienten dar.
3.2.6 Abhängigkeit von der Stromform
Da reale integrierte Schaltkreise kaum mit konstantem Gleichstrom betrieben werden, ist eine er-
weiterte Einschätzung des Elektromigrationsverhaltens unter Anwendung von unipolar gepulsten
Gleichströmen oder auch unter Anwendung von Wechselspannungen möglich. Untersuchungen zei-
gen, dass für unipolar gepulsten Gleichstrom die Lebensdauer eine Funktion der Frequenz ist [49],
was auf thermische Effekte zurückzuführen ist [75]. Für geringe Frequenzen nähert sich die Lebens-
dauer dem Gleichstromfall an, wobei bei Materialdriftexperimenten (Blech-Versuche) die Driftge-
schwindigkeit proportional der effektiven Einschaltdauer ist [68]. Für symmetrische Wechselspan-
nungen gilt, dass die mittlere Spannung gleich Null ist. Folglich ergibt sich im zeitlichen Mittel kein
Beitrag für den elektromigrationsinduzierten Massefluss. Aus diesem Grund sind Wechselstromex-
perimente geeignet, um thermische Effekte (z.B. Thermomigration) zu untersuchen [49].
3.2.7 Gefügeeinfluss auf das Elektromigrationsverhalten
Elektromigrationsschäden treten an Divergenzen im Massefluss auf, die durch lokale Variation der
Gefügeeigenschaften induziert werden können. Innerhalb des Gefüges gelten Tripelpunkte von
Korngrenzen als Quellen von Divergenzen im Atom- bzw. Leerstellenfluss. Hierbei führt eine
Akkumulation von Leerstellen zur Bildung und zum Wachstum von Löchern, während sich bei
Atomakkumulation Hügel ausbilden und wachsen. In Abhängigkeit des dominanten Transportme-
chanismus können verschiedene Mikrostrukturaspekte von Bedeutung sein. Bei der Korngrenzen-
diffusion kann eine Reduktion des Elektromigrationsmasseflusses einerseits durch Modifizierung
der Korngrenzendiffusivitäten (z.B. durch Legierungszusätze) und andererseits durch Verringerung
des Korngrenzenvolumens bzw. der Korngrenzenanordnung (z.B. Bambus-Gefüge) erreicht wer-
den [76]. Vaidya et al. [77] wiesen bei Al(0,5 at% Cu)-Schichten nach, dass die Höhe der Elek-
tromigrationsresistenz proportional einem Faktor
(
d
ς2
)
· log
(
I111
I200
)3
ist. Hierbei ist d die mittlere
Korngröße mit der zugehörigen Varianz ς . I111/I200 symbolisiert den Grad der Ausprägung der
{111}-Fasertextur. Es gilt somit zumindest für Al-basierte Leiterbahnsysteme, dass die Elektromi-
grationsresistenz um so höher ausfällt, je größer die Körner, je kleiner die zugehörige Varianz und
je ausgeprägter die {111}-Fasertextur sind. Im Vergleich zu Aluminium ist bei Kupfer die Ober-
flächendiffusion ein dominierender Mechanismus. Die gezielte Blockade dieses Mechanismus, z.B.
durch Passivierungsschichten bzw. Oberflächenmodifizierungen, führt zu einer Steigerung der Elek-
tromigrationsresistenz.
12
3.2 Elektromigration in Schichtwerkstoffen
3.2.8 Elektromigration in Legierungen/Legierungseffekte
Eine positive Beeinflussung des Elektromigrationsverhaltens kann durch Legierungszusätze erfol-
gen (Abschnitt 3.5.3). Obwohl die genauen Mechanismen noch nicht in allen Einzelheiten verstan-
den werden, verändert das Legierungselement entweder die Kinetik (Diffusivität), die Triebkraft
oder beides [40]. Die Wirkung des Legierungselementes hängt im Wesentlichen vom Legierungs-
gehalt und der Integration des Legierungselementes in das Gefüge des Matrixmaterials ab. Legie-
rungselemente können (i) als Substitutions- bzw. Einlagerungsmischkristall, (ii) als Ausscheidun-
gen oder (iii) als Grenzflächenanreicherungen (z.B. Korngrenzen, Oberfläche) in das Matrixmaterial
integriert werden. Korngrenzensegregationen liegen als einzelne Atome oder in Form von Monola-
gen innerhalb der Korngrenze vor und können mit dem Matrixelement in Wechselwirkung treten
und folglich zu einer Reduzierung der Korngrenzendiffusivität führen [78, 79]. Neben einer Beein-
flussung der Diffusivitäten kann auch eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften auftreten,
was zu einer Steigerung der Elektromigrationresistenz entsprechend Abschnitt 3.2.4 führen sollte.
Die Driftgeschwindigkeit eines Legierungselementes in der Matrix kann nach Blech [80] gemäß
Gleichung 3.7 formuliert werden, wobei νX die Driftgeschwindigkeit und DX→M den Diffusionsko-
effizienten des Legierungselementes (X) in der entsprechenden Matrix (M) darstellt.
νX =
(
DX→M
kT
)
· e ·Z∗ ·ρ · j (3.7)
Neben der Diffusion des Legierungselementes ist aber auch eine Diffusion der Matrixatome zu
beobachten. In einem idealen Zweikomponentensystem (Mischkristall) mit den beiden atomaren
Spezies X (Konzentration cX ) und M (Konzentration cM) ergeben sich die jeweiligen Kräfte FX bzw.
FM und die daraus resultierenden Masseflüsse nach Korhonen et al. [69] zu:
JX = FX ·DX→X +FM ·DX→M mit FX = kT ·∇ lncX −Ω ·∇σ +E ·Z∗A (3.8)
JM = FM ·DM→M +FX ·DM→X mit FM = kT ·∇ lncM −Ω ·∇σ +E ·Z∗M.
Die Wirkung von Legierungselementen führt Zehe [81, 82] auf die Bildung von Leerstellen-
Legierungselement-Komplexen zurück [83, 84]. Auf Grund dieser Kopplung wird angenommen,
dass die Oberfläche von Löchern eine erhöhte Konzentration des Legierungselementes aufweist. In
Abhängigkeit vom Elektronenzustand (z.B. Elektronegativität) können Legierungselemente mehr
oder weniger Einfluss auf die elektrische Bandstruktur ausüben [85], wodurch die entsprechende
Leerstellenkopplung und folglich die Neigung zur Ausbildung von strominduzierten Löchern un-
terschiedlich stark ausgeprägt ist. Zehe [81] stellte, ausgehend von den Valenzelektronenzuständen,
Regeln zu dieser Neigung auf. Die Ausbildung von Löchern wird hierbei am effektivsten gehemmt,
wenn die Summe der Valenzelektronen von Matrix- und Legierungselement ungerade ist. Für Cu
([Ar]3d104s1) und Ag ([Kr]4d105s1) ergibt sich eine gerade Zahl, so dass mit der Ausbildung von
Löchern unter Stromfluss gerechnet werden muss.
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3.2.9 Elektromigrationsuntersuchungen mit Blech-Strukturen (Driftexperimente)
Elektromigrationsschädigungen treten in Leiterbahnen an Stellen auf, die durch Divergenzen im
Massefluss gekennzeichnet sind (Abschnitt 3.2 auf Seite 8). Da die Ausbildung einer derartigen
Flussdivergenz von zahlreichen Parametern abhängt, ist der Entstehungspunkt von Löchern- und Hü-
geln nicht fest determiniert. Des Weiteren lassen sich Informationen über Driftgeschwindigkeiten
und kritische Längeneffekte nur schwer gewinnen. Folglich eignen sich Leiterbahnstrukturen nur
bedingt für grundlegende Untersuchungen und können vielmehr eingesetzt werden, um die Lebens-
dauer und die Aktivierungsenergie für ein gegebenes Materialsystem unter Betriebsbedingungen
zu evaluieren. Durch Segmentierung der Leiterbahn werden perfekte Flussdivergenzen generiert,
so dass ein definiertes Modellsystem erhalten wird. Um einen Stromfluss bei einer unterbrochenen
Leiterbahn garantieren zu können, muss diese auf einer ebenfalls elektrisch leitfähigen Unterlage
aufgebracht werden (Abb. 3.2a). Ein solches System wird als Blech-Struktur bezeichnet. Der Be-
griff Blech-Experiment bzw. Blech-Struktur leitet sich von Elektromigrationsuntersuchungen an Al-
Leiterbahnsegmenten auf einer TiN-Unterlage ab, die erstmals 1976 von I.A. Blech [53] vorgestellt
wurden. Das Konzept der Blech-Strukturen wurde in den letzten Jahrzehnten häufig verwendet, um
neben reinem Aluminium [53, 64, 65, 86] auch Aluminiumlegierungen [87], Kupfer [88–90] und
Kupferlegierungen [79, 90, 91] zu untersuchen.
Abb. 3.2: Schematische Darstellung einer belasteten Blech-Struktur in zwei unterschiedlichen
Ausführungen: (a) aufliegend (konventionell), (b) vergraben (damascene-Technik)
Der Strom fließt innerhalb der Leiterbahnunterbrechung in der Unterlage und geht beim Er-
reichen eines Leiterbahnsegmentes in dieses gemäß einer elektrischen Parallelschaltung über.
Um im Probenmaterial einen Materialtransport hervorrufen zu können, sind hohe Stromdichten
(≥ 106) A·cm−2 erforderlich. Aus diesem Grund sollte das Unterlagesystem einen deutlich höhe-
ren elektrischen Widerstand als das Leiterbahnsegment aufweisen. Des Weiteren darf die Unterlage
keine Mischbarkeit mit dem Segmentwerkstoff und bei den erforderlichen Belastungen auch keine
Elektromigrationseffekte zeigen. Die Ausführung einer Blech-Struktur kann auf verschiedenen We-
gen erfolgen. In der Vergangenheit wurden hauptsächlich aufliegende Strukturen eingesetzt, wobei
das Probensegment nur mit der Unterseite die Unterlage berührt. Aber auch vergrabene Ausfüh-
rungen in damascene-1 oder auch dual-damascene-Technik [89, 92] sind bekannt. Bei der dual-
damascene-Technik erfolgt die Segmentierung über die Vias.
Ist die Stromdichte hinreichend hoch, kann eine Materialdrift an der Kathodenseite als zeitliche
Verschiebung der Kante in Richtung Anode beobachtet werden, da kein Material aus der Unterlage
nachfließen kann.
1 vorliegende Arbeit
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Auf Grund der freien Oberfläche und der freien Kathodenkante ist die Segmentkante einer kon-
ventionellen Blech-Struktur als nahezu spannungsfrei anzusehen [48]. Die Kathodenseite eines
Blech-Segmentes verhält sich somit wie ein bereits vor Strombelastung gebildetes Loch. An der
Anodenseite formieren sich gleichzeitig Hügel, da die Atome des Probensegmentes nicht in die Un-
terlage eindringen können und sich folglich an der Anode ansammeln. Obwohl die Blech-Struktur
ein geeignetes Modellsystem ist, können zahlreiche Nebeneffekte und Randbedingungen zu Mess-
unsicherheiten führen. Da das Unterlagesystem zumeist nicht nur einen höheren Widerstand, son-
dern zusätzlich auch einen geringeren Querschnitt als das Leiterbahnsegment besitzt, sind neben
der Stromdichte auch der elektrische Leistungsumsatz und damit die Temperatur (Joule´sche Erwär-
mung) innerhalb des Unterlagesystems erhöht. Die Joule´sche Erwärmung der Unterlage führt, ins-
besondere im Bereich der Kanten, aber auch im Segment selbst, zu einem Anstieg der Temperatur.
Ohne die genaue Kenntnis dieser Temperaturbeiträge ist eine genaue Bestimmung der Temperatur
des Segmentes und folglich auch der Aktivierungsenergien und Driftgeschwindigkeiten nicht mög-
lich. Für die quantitative Analyse der geometrischen Änderungen einer Blech-Struktur unter thermo-
elektrischer Belastung ist ein geometrisch definierter Ausgangszustand unumgänglich, was speziell
eine Herausforderung für die Probenpräparation ist. Für die Interpretation der Messergebnisse sind
darüber hinaus Kenntnisse zum thermischen Gefügeverhalten, zum Spannungszustand und zum
thermomechanischen Verhalten erforderlich. Mit Blech-Strukturen können sowohl die Blech-Länge
bzw. das Blech-Produkt als auch Driftgeschwindigkeiten, Entmischungserscheinungen sowie der
Einfluss des Gefüges und von Deckschichten auf das Elektromigrationsverhalten untersucht wer-
den. In der Praxis können jedoch häufig nicht alle Möglichkeiten ausgeschöpft werden, da hierfür
die experimentellen Parameter hinreichend determiniert sein müssen (z.B. Temperatur).
Prinzipiell können in einem Versuch mehrere Segmente in Reihe geschaltet sein, wobei die entspre-
chenden Segmentlängen gleich oder auch unterschiedlich ausfallen können. In jedem Fall ist die
Segmentlänge so zu wählen, dass diese größer als die Blech-Länge ist. Im umgekehrten Fall wür-
den keine Kantenbewegungen bzw. Elektromigrationseffekte beobachtbar sein. Da diese kritische
Länge zumeist nicht bekannt ist, ist es vorteilhaft, die Längen der Segmente in einem angemessenen
Bereich zu variieren.
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3.3 Thermomechanische Eigenschaften dünner Schichten
3.3.1 Schichtspannungen
Dünne Schichten, die auf einem Substrat anhaften, stehen zumeist unter mechanischen Spannungen
[93], wobei diese, entsprechend ihrer Ursache, in zwei Arten unterteilt werden können:
1. intrinsische Spannungen [94, 95]
• Epitaxie- und Koaleszenzspannungen
• Spannungen, die durch Volumenänderungen entstehen (z.B. durch Materialverdichtung
infolge von Leerstellenvernichtung oder Kornwachstum)
2. externe Lastspannungen infolge einer Zwangsdehnung durch das Substrat [93]
• thermische Spannungen
• Biegespannungen
Können die Spannungskomponenten in Normalenrichtung zur Schichtoberfläche weitgehend abge-
baut werden, so liegt in einer homogenen ausgedehnten Schicht ein biaxialer Spannungszustand vor,
der mit dem Hooke´schen Gesetz [96] beschrieben werden kann:
σi j = ∑
k
∑
l
ci jklεkl −→ σ f =
E f
1−ν f
· ε = M f · ε −→ σ̇ f = M f · ε̇. (3.9)
Hierbei ist σ f die Schichtspannung,
E f
1−ν f = M f der biaxiale Elastizitätsmodul des Schichtmaterials
(gilt für elastisch isotrope untexturierte Materialien) und ε die Dehnung. Jede relative Änderung zwi-
schen der Schicht- und Substratgeometrie wird auf Grund der Dicke des Substrates im Vergleich zur
Schicht nahezu vollständig auf diese übertragen. Hauptsächlich Unterschiede in den thermischen
Ausdehnungskoeffizienten zwischen Schicht (α f ) und Substrat (αs) führen zu einer Dehnungsdiffe-
renz und folglich zur Ausbildung von thermischen Spannungen σtherm gemäß Gleichung 3.10:
σtherm = M f ·
∫ (
αs−α f
)
dT = M f ·
∫
(∆α)dT. (3.10)
3.3.2 Mechanische Festigkeit dünner Schichten
Dünne Schichten ertragen Spannungen, die über der Fließspannung des entsprechenden Kompakt-
materials liegen können. Ursache sind Geometrieeffekte, wobei die Korngröße und die Schicht-
dicke wichtige Parameter sind. Venkatraman et al. [97] zeigen, dass für dünne Schichten ein der
Hall-Petch-Beziehung [96] ähnlicher Zusammenhang existiert (Gleichung 3.11).
τkrit ∝
1
h f
,
1
d
(3.11)
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Die Festigkeit nimmt umgekehrt proportional zur Schichtdicke und zur mittleren Korngröße zu.
Um diesen Zusammenhang bei Dünnschichten mathematisch beschreiben zu können, wurden ver-
schiedene Modelle entwickelt, welche die geometrische Behinderung der Versetzungsbewegung
erfassen sollen. Randbedingungen sind eine kolumnare Kornstruktur und, dass die Versetzungen
nicht in das Substrat bzw. in eine Deckschicht eindringen können. Tabelle 3.1 gibt eine Übersicht
über einige der bestehenden Modelle. Eine detaillierte Betrachtung der einzelnen Modelle sowie
eine Diskussion der Versetzungsbewegung unter geometrischen Beschränkungen findet sich in den
Referenzen [98–102].
Tab. 3.1: Übersicht über die Modelle zur Beschreibung der mechanischen Festigkeit in dünnen Schichten
(Legende: „+“ enthalten, „-“ nicht enthalten).
Murakami Ronay Chaudhari Nix-
Thompson
Nix
Referenz [103] [104] [105] [106] [107]
1/h-Abhängigkeit + + + + +
1/d-Abhängigkeit - + - + -
Wechselwirkung mit
Substrat und Oberfläche
- - - + +
Wechselwirkung von
Versetzungen
- + - - +
Ausbildung von Verset-
zungslinien
+ - + + +
Die beste Übereinstimmung mit dem Experiment liefern das Nix-Thompson und das Nix-Modell.
Das Nix-Thompson-Modell geht von der Bildung einer Anpassungsversetzung (Fadenversetzung)
aus, die von der Schicht/Substrat-Grenzfläche bis zur Oberfläche reicht und sich bei ihrer Bewe-
gung in der Gleitebene auswölbt. Bei der Bewegung werden Versetzungssegmente an den Grenz-
flächen (auch Korngrenzen) deponiert. Beim Nix-Modell kommen zur Bildung der Anpassungsver-
setzungen Wechselwirkungsanteile mit anderen Versetzungen, mit der freien Oberfläche bzw. mit
Deckschichten und dem Substrat hinzu. Obwohl die Übereinstimmung mit dem Experiment besser
ist [98], beschreibt dieses Modell nicht die Abhängigkeit der Festigkeit von der Korngröße.
3.3.3 Spannungsrelaxation in dünnen polykristallinen Schichten
In der Schicht vorhandene bzw. in diese eingebrachte Spannungen werden in Abhängigkeit von der
Zeit abgebaut. Hierbei wird die elastische Dehnung teilweise in eine plastische Dehnung umgewan-
delt (irreversible Längenänderung). Die Gesamtdehnung des Systems bleibt jedoch auf Grund der
Substrathaftung unverändert [108]. Der Abbau mechanischer Spannungen in einem Material kann
über verschiedene Relaxationsmechanismen erfolgen [103, 109].
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Der dominierende Mechanismus ist von der Art und Höhe der Spannung, geometrischen Parame-
tern, Gefügeeigenschaften und der Temperatur abhängig [110]. Für kompakte Materialien können
zur Vorhersage des entsprechenden Hauptmechanismus in Abhängigkeit von der mittleren Korn-
größe, mechanischen Spannungen und der Temperatur die von Frost und Ashby aufgestellten Ver-
formungsmechanismenkarten verwendet werden [111, 112]. Im Wesentlichen existieren folgende
Grundmechanismen:
1. Grenzflächendiffusion
2. Volumendiffusion
3. Tieftemperaturplastizität
4. Hochtemperaturplastizität
5. Mechanische Zwillingsbildung.
Die Anwendung der Verformungsmechanismenkarten bzw. der Ratengleichungen des Spannungsab-
baus ist bei dünnen Schichten als kritisch zu betrachten, da die Spannungsrelaxationsmechanismen
anderen Rahmenbedingungen als bei kompakten Materialien unterliegen. Des Weiteren beziehen
sich Vorhersagen zum Kriechverhalten kompakter Materialien auf das stationäre Kriechen (sekun-
däres Kriechen), das bei Dünnschichten auf einem Substrat kaum erreicht wird [98, 113].
Grenzflächendiffusion
Durch Austausch von Leerstellen bzw. Atomen über die Korngrenzen kann eine irreversible Län-
genänderung (Dehnungsänderung) und folglich ein Abbau mechanischer Spannungen erfolgen
[114,115]. Das für kompakte Materialien aufgestellte Modell des Spannungsabbaus über Korngren-
zendiffusion (Coble-Kriechen [116], Gleichung 3.12a) wurde von Gibbs [117] für den Fall einer
dünnen Folie, bei der ein verstärkter Leerstellenaustausch mit der Oberfläche erfolgt (Dickeneffekt),
modifiziert (Gleichung 3.12b):
(a) ε̇KG = AKG ·
Ω ·σKG
kT d3
·δKGDKG −→ (b) ε̇KG = AKG ·
Ω ·σKG
kT ·h f ·d2
·δKGDKG. (3.12)
ε̇KG ist die Dehnrate bei Korngrenzendiffusion, AKG eine Konstante, δKG die Korngrenzenbreite, Ω
das Atomvolumen, σKG die auf die Korngrenze wirkende Normalspannung, d die mittlere Korngrö-
ße, h f die Schichtdicke, k die Boltzmann-Konstante und T die Temperatur. Das Gibbs´sche Modell
(Gleichung 3.12b) ist für den Fall einer dünnen Schicht auf einem Substrat als kritisch zu betrachten,
da der biaxiale Spannungszustand und der Einfluss der Substrathaftung unberücksichtigt bleiben.
Die Haftung auf dem Substrat führt unter der Annahme einer geringen bzw. vernachlässigbaren
Diffusion in dieser Grenzfläche dazu, dass nicht die gesamte Schichtspannung über Korngrenzen-
diffusion relaxiert werden kann [118] (Abschnitt 7.1.1 auf Seite 97).
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Dieses eingeschränkte Relaxationsvermögen führt in Folge zu Spannungsgradienten nicht nur in
Schichtebene, sondern auch in Normalenrichtung zur Oberfläche innerhalb eines Kornes [119]. Ei-
ne zusätzliche Beschränkung des Korngrenzendiffusionsmechanismus kann durch das Gefüge her-
vorgerufen werden. Die zumeist kolumnare Kornstruktur ermöglicht einzig den Materialaustausch
zwischen der Oberfläche und Korngrenzen, die senkrecht zu dieser angeordnet sind. Folglich existie-
ren deutlich weniger Quellen und Senken für Leerstellen, wodurch dieser Relaxationsmechanismus
verlangsamt wird [120]. Eine bessere Beschreibung des Spannungsabbaus über Korngrenzendiffusi-
on in dünnen Schichten ist mit den Modellen von Thouless [121], Gao et al. [122, 123] und Huang
et al. [124, 125] möglich. Das Huang-Modell (Gleichung 3.13 für unpassivierte Schichten) basiert
nicht nur auf den vorher genannten Betrachtungen, sondern besitzt des Weiteren eine explizite Form
für die Beschreibung der zeitlichen Änderung der mechanischen Schichtspannung σ f durch Korn-
grenzendiffusion:
σ f (t) = σG +(σinitial −σG) ·
8
π2
·
∞
∑
n=0
(
1
(2 ·n+1)2
· exp−
t
t0
·(2·n+1)2
)
(3.13)
mit t0 =
4kT ·h2f ·d
π2 ·M f ·Ω ·δKGDKG
· exp
QKG
kT .
Hierbei ist σG die Gleichgewichtsspannung der Korngrenze, σinitial die Ausgangsspannung, t die
Relaxationszeit und t0 eine Zeitkonstante. Da der Austausch von Atomen und Leerstellen zwischen
der Oberfläche und den Korngrenzen durch gut haftende Passivierungsschichten gehemmt wird,
können Deckschichten gezielt eingesetzt werden, um die Korngrenzendiffusion als Relaxationsme-
chanismus bei dünnen Schichten zu unterdrücken [126].
Volumendiffusion
Für einen vollständigen Abbau von Schichtspannungen ist ein Mechanismus erforderlich, der eine
Spannungsrelaxation im Volumen des Korns bewirkt. Eine Möglichkeit ist die Diffusion von Leer-
stellen bzw. Atomen aus dem Korninneren zu Korngrenzen oder zur Oberfläche durch Volumendif-
fusion. Auf Grund der hohen Aktivierungsenergie gewinnt dieser Mechanismus zumeist erst ober-
halb einer homologen Temperatur ( TTm ) von 0,5 an Bedeutung. Das von Herring [127] für kompakte
Materialien aufgestellte Modell (Gleichung 3.14a) wurde, wie im Falle der Korngrenzendiffusion
von Gibbs [117] (Gleichung 3.14b), an die Charakteristika einer dünnen Folie angepasst:
(a) ε̇V = AV ·
Ω ·σV
kT ·d2
−→ (b) ε̇V = AV ·
Ω ·σV
kT ·h f ·d
(3.14)
In Abweichung zu Gleichung 3.12 ist hierbei ε̇V die Dehnrate bei Volumendiffusion, AV eine Kon-
stante und σV die effektive Normalspannung.
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Versetzungskriechen
Wie in Abschnitt 3.3.2 ausgeführt, unterliegen Versetzungsbewegungen im Vergleich mit kompak-
ten Werkstoffen in dünnen Schichten anderen Randbedingungen. Allerdings ist allen bisher existie-
renden Modellen für dünne Schichten gemeinsam, dass keine bzw. nur eine äußerst geringe ther-
mische Aktivierbarkeit vorhanden ist. Folglich können diese Modelle kaum für eine Modellierung
von thermischen Spannungsrelaxationsprozessen herangezogen werden. Aus diesem Grund muss
die Diskussion auf Basis der Gesetzmäßigkeiten von kompakten Werkstoffen erfolgen.
Bei kompakten Werkstoffen wird das Versetzungskriechen in zwei prinzipielle Bereiche unter-
teilt: (i) Tieftemperaturplastizität und (ii) Hochtemperaturplastizität. Für die Bewegung von Ver-
setzungen ist eine Scherspannung, die auf das entsprechende Gleitsystem wirkt, verantwortlich
(Schmid´sches Schubspannungsgesetz [96]). Diese lässt sich global näherungsweise aus den ein-
zelnen Normalspannungskomponenten errechnen [112, 128]:
τ =
{
1
6
[
(σ1−σ2)2 +(σ2−σ3)2 +(σ3−σ1)2
]} 12
. (3.15)
Im Tieftemperaturbereich ist die Verformung bzw. der Spannungsabbau durch Versetzungsgleiten
bestimmt, wobei sich die Versetzung ausschließlich in ihrer Gleitebene (enthält den entsprechenden
Burgers-Vektor) bewegt. Das Gleiten bei Kupfer (kfz) erfolgt auf {111}-Ebenen längs der <110>-
Richtung. Die Mobilität der Versetzung kann durch Hindernisse beschränkt sein, die jedoch durch
eine entsprechend hohe mechanische Scherspannung bzw. durch eine thermische Aktivierung über-
wunden werden können. Als Hindernisse fungieren andere Versetzungen, Grenzflächen (z.B. Korn-
grenzen), Ausscheidungen, im Gitter gelöste Atome sowie das Gitter selbst (Gitterreibung). Das
Gleiten einer Versetzung folgt prinzipiell dem von Orowan [96] aufgestellten Zusammenhang:
ε̇ = ms ·NV ·b · v̄, (3.16)
wobei die Dehnrate ε̇ von der Dichte der beweglichen Versetzungen NV , dem Burgers-Vektor b,
der mittleren Geschwindigkeit v̄ der Versetzung und von einem Orientierungsfaktor ms [98] ab-
hängig ist. Die Kinetik des Kriechprozesses hängt entscheidend vom Einfluss der Temperatur und
der Spannung auf NV und v̄ ab. Das hindernisbegrenzte Gleiten als bedeutender Mechanismus bei
T < 0,3 ·Tm kann mit einer Rate-Gleichung beschrieben werden [112]:
ε̇V G = AV G ·NV · exp
(
−∆Ga
kT
)
mit ∆Ga = QV G ·
[
1−
(
σ
σ̂
)n1]n2
. (3.17)
In Gleichung 3.17 ist AV G eine Konstante, ∆Ga die freie Aktivierungsenthalpie, QV G die Aktivie-
rungsenergie für die Hindernisüberwindung ohne Spannungseinfluss, σ die für das Gleitsystem rele-
vante Spannung und σ̂ die notwendige Spannung, um eine Versetzung ohne thermische Aktivierung
zum Gleiten zu bringen. Die Variablen n1 und n2 variieren in Abhängigkeit von der Hindernisstärke.
Eine weitere Beschreibungsmöglichkeit existiert über das Aktivierungsvolumen ∆Va = −∂ (∆Ga)∂τ |T ,
das die Spannungsempfindlichkeit der freien Aktivierungsenthalpie ausdrückt [129].
20
3.3 Thermomechanische Eigenschaften dünner Schichten
Für das Versetzungsgleiten existiert bei dünnen Schichten eine athermische Komponente der Fes-
tigkeit, zu der u.a. die Bildung von Anpassungsversetzungen sowie weitreichende Spannungsfelder
von Grenzflächenversetzungen zählen. Kurzreichweitige Spannungsfelder kreuzender Wald- und
Grenzflächenversetzungen sowie die Gitterreibung können hingegen thermisch aktiviert werden.
Bei Temperaturen von T > 0,3 . . .0,4 · Tm ändert sich der Zusammenhang zwischen Dehnrate
und angelegter Spannung zu ε̇ ∝ τn, was als Potenzgesetzkriechen bezeichnet wird und mehrere
Einzelmechanismen umfasst [112]:
1. thermisch aktiviertes Gleiten
2. thermisch aktiviertes Gleiten und Klettern
3. Harper-Dorn-Kriechen
4. Versagen des Potenzgesetzkriechens
Die hinzugewonnene Freiheit des Kletterns, bei dem die Versetzungen ihre Gleitebene verlassen, ist
von großer Bedeutung für das plastische Verhalten, da hierbei lokale Hindernisse umgangen werden
können. Das Klettern kann durch Diffusion von Leerstellen und Atomen im Versetzungskern Dc
bzw. im Kristallvolumen DV erfolgen, was zu einer effektiven Diffusivität De f f führt [112]:
De f f = DV ·
[
1+
20 ·δ 2KG
b2
·
(
τ
G
)2
· Dc
DV
]
(3.18)
Ausgehend von den spezifischen physikalischen Gegebenheiten dünner Schichten ist die Anwen-
dung des Potenzgesetzkriechens kritisch zu diskutieren, da vielmehr angenommen werden kann,
dass kein deutlicher Unterschied zwischen Tief- und Hochtemperaturkriechen existiert. Die in dün-
nen Schichten vorliegenden Hindernisse sollten wahrscheinlich nicht durch Klettern überwunden
werden können. Des Weiteren setzt die Anwendung des Potenzgesetzkriechens eine stabile Verset-
zungsstruktur („steady state“) voraus, die bei dünnen Schichten auf einem Substrat nicht angenom-
men werden darf. Diese stellt sich erst bei konstanter Spannung und bei Dehnungen von mehreren
Prozent ein [98].
Mechanische Zwillingsbildung
Mechanische Spannungen können durch Zwillingsbildung, als eine Variation des Versetzungsglei-
tens (Bewegung einer Partialversetzung), abgebaut werden [112]. Durch die Deformation wird eine
lokale Änderung der kristallographischen Orientierung erzielt [128]. Da die Kinetik des Prozesses
von der Partialversetzungsbildung und nicht von deren Ausbreitung abhängt, kann die Zwillingsbil-
dung durch eine entsprechende Rate-Gleichung beschrieben werden:
ε̇z = Az · exp ·
[
−Qz
kT
·
(
1− τ
τ̂N (T )
)]
. (3.19)
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Hierbei ist Qz die Aktivierungsenergie, um einen Zwilling ohne eine externe Spannung zu bilden, τ
die wirkende Scherspannung und τ̂N die notwendige Spannung, um einen Zwilling ohne thermische
Aktivierung zu erzeugen. Der Schervorgang erfolgt symmetrisch, wobei in Bezug auf einen undefor-
mierten Bereich ein symmetrisches Spiegelbild erzeugt wird. Die Symmetrie- bzw. Zwillingsebene
ist vom Kristallsystem abhängig und entspricht für kfz-Materialien (Cu, Ag) der {111}-Ebene. Die
Bildung von Zwillingen ist mit der Stapelfehlerenergie verknüpft und wird sowohl für Silber als
auch für Kupfer beobachtet [128], obwohl im Allgemeinen die Zwillingsbildung bei kfz-Metallen
nicht von großer Bedeutung ist [112]. In den meisten Fällen sind Zwillinge in diesen Werkstoffen
auf eine vorhergehende Wärmebehandlung zurückzuführen. Die Zeit zum Ausbilden einer Zwil-
lingslamelle liegt in der Größenordnung von Mikrosekunden, weshalb mechanische Zwillingsbil-
dung zumeist bei hohen schnellen Belastungen unter tiefen Temperaturen beobachtet wird [128].
Zwillingsgrenzen können des Weiteren als Hindernis für gleitende Versetzungen wirken und folg-
lich zu einer Verbesserung der mechanischen Eigenschaften beitragen [130]. Eine Art des Span-
nungsabbaus, der von Müllner et al. [131] bei TEM-Untersuchungen beobachtet wurde, ist die
thermisch aktivierte Auflösung von Grenzflächenversetzungen durch Aufspreizung des Versetzungs-
kerns oder durch Eindringen in das angrenzende Substrat, verknüpft mit der dortigen Auslöschung.
Durch diesen Mechanismus verschwinden die kurzreichweitigen Spannungsfelder. Folglich werden
die Versetzungswechselwirkungen untereinander verringert, was zu einer Entfestigung führt.
Einfluss von Legierungselementen auf die Spannungsrelaxation
Eine signifikante Festigkeitssteigerung kann durch Legierungsbildung erreicht werden [96]. Im
Matrixgitter gelöste Atome stellen schwache Hindernisse für gleitende Versetzungen dar und er-
zeugen folglich eine Art Reibungswiderstand, der zu einer höheren Festigkeit führt und den Wert
σ̂ in Gleichung 3.17 erhöht (Mischkristallhärtung). Die Versetzungen können durch (i) paraelasti-
sche (Gitterparameter-Effekt), (ii) dielastische (Schubmodul-Effekt) und (iii) chemische Wechsel-
wirkung (Suzuki-Effekt) in ihrer Bewegung behindert werden. Des Weiteren ergibt sich auf Grund
unterschiedlicher Diffusivitäten zwischen den Matrixatomen DM und dem Legierungselement DX
eine veränderte mittlere Gesamtdiffusivität De f f entsprechend der atomaren Anteile xM bzw. xX .
Die Änderung der Diffusivität erlangt speziell beim Versetzungsklettern oder beim Spannungsab-
bau durch Korngrenzen- bzw. Volumendiffusion an Bedeutung [112]:
De f f =
DM ·DX
DM · xX +DX · xM
(3.20)
Eine effektive Blockade der Versetzungsbewegung ist durch verteilte Partikel einer zweiten Pha-
se möglich (Dispersionshärtung), wobei Versetzungen diese nicht durchschneiden, sondern sich
zwischen den Teilchen auswölben. Die Wirkung hängt von der Teilchengröße und dem mittleren
Teilchenabstand ab. Auch Ausscheidungen tragen zu einer Festigkeitssteigerung bei. Entscheidend
ist hierbei die Art der Grenzfläche zur umgebenden Matrix, die (i) kohärent (ii) semi-kohärent oder
(iii) inkohärent ausgebildet sein kann. Durch inkohärente Phasengrenzen kann die größte Festig-
keitssteigerung erzielt werden, da sich diese gegenüber Versetzungen wie Korngrenzen verhalten
und folglich starke Hindernisse darstellen [96], die nur durch den Orowan-Mechanismus [96] um-
gangen werden können.
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3.3.4 Thermische Spannungshysterese/thermisches Zyklieren
Auf Grund der Haftung der Schicht auf einem Substrat ist eine spannungskontrollierte Versuchsfüh-
rung zur Untersuchung des thermomechanischen Verhaltens dünner Schichten kaum möglich. Des-
halb erfolgen diese Analysen indirekt. Die Erzeugung von thermischen Spannungen durch Ände-
rung der Temperatur wird gezielt verwendet, um das Spannungs-Temperaturverhalten eines Schicht-
materials zu charakterisieren, was zumeist durch mehrfaches definiertes Aufheizen und Abkühlen
(thermisches Zyklieren) [98] erfolgt. Allerdings ändern sich hierbei permanent sowohl die Span-
nung als auch die Temperatur. In Abhängigkeit vom Spannungszustand, dem Schichtmaterial, dem
Gefüge sowie von der Temperatur werden thermisch induzierte Spannungen und intrinsische Span-
nungen durch Spannungsrelaxationsmechanismen abgebaut. Mit eingeschobenen isothermen Re-
laxationsexperimenten können Kriechmechanismen bei konstanter Temperatur, allerdings bei sich
ändernder Spannung, untersucht werden. Im Ergebnis wird eine Spannungshysteresekurve gewon-
nen, die Rückschlüsse auf spannungsabbauende Mechanismen und Änderungen des Schichtgefüges
zulässt. Wird die thermische Spannung vom Schichtsystem elastisch ertragen, verhalten sich Tempe-
ratur und Schichtspannung linear zueinander (thermoelastische Gerade). Die Hysteresekurve lässt
sich allgemein mit Gleichung 3.21 beschreiben:
σ f (T ) = σinitial +σtherm−σrelax = σinitial +M ·
(∫
(∆α)dT −
∫
ε̇
(
T,σ f
)
dt
)
(3.21)
Hierbei ist σinitial die Ausgangsspannung (intrinsische Spannungen), σtherm die thermische Span-
nung, σrelax der Anteil der plastisch abgebauten (relaxierten) Spannung und ε̇ die Summe der wirk-
samen Spannungsrelaxationsmechanismen. Für die Form der Hysteresekurve definierte Weiss [132]
zwei prinzipielle Grundtypen: den Al-Typ [133] und den Cu-Typ [99], mit denen das Verhalten von
Al sowie von passivierten und unpassivierten Cu-Schichten beschrieben werden kann (Abb. 3.3).
Abb. 3.3: Grundtypen von Formen
für Hysteresekurven von Alumini-
um (a) und unpassivierten Kupfer-
schichten (b).
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3.3.5 Modellierung von Schichtspannungen
In der Literatur wurden zahlreiche Versuche vorgestellt, um das thermomechanische Schichtver-
halten zu modellieren [98, 99, 108, 132, 134, 135]. Alle Modelle basieren auf den für kompakte
Werkstoffe aufgestellten Gleichungen für die Verformungsmechanismen [112], wobei mit Hilfe
zahlreicher Modifikationen eine hinreichende Beschreibung des thermomechanischen Verhaltens
erzielt werden sollte. Derartige Modifikationen sind z.B. die Einbeziehung eines symmetrischen
biaxialen Spannungszustandes [108], die Beschränkung der Korngrenzendiffusion durch die Sub-
strathaftung [99, 132] oder auch der Versuch der Einbindung von experimentell bestimmten Verset-
zungsdichten [99]. Eine umfassende Modellierung, die einerseits die Schichtdicken und Korngrö-
ßenabhängigkeit, andererseits aber auch das zeitliche thermomechanische Schichtverhalten charak-
terisiert ist noch nicht vorhanden. Ursache dafür ist, dass die wirkenden Mechanismen in dünnen
Schichten bisher weder hinreichend identifiziert noch mathematisch beschrieben wurden.
3.4 Reine Kupferschichten
3.4.1 Herstellung
Die Präparation dünner Kupferschichten erfolgt mit PVD-, ECD-, EL-ECD- und CVD-
Technologien, wobei die Darstellung im Rahmen dieser Arbeit überwiegend auf den Anwendungs-
bereich der Mikroelektronik beschränkt bleibt. Für die Erzeugung einer Cu-Leiterbahnarchitektur
mit der sog. damascene-Technik [136] wird in der Mikroelektronik die elektrochemische Abschei-
dung eingesetzt (Galvanotechnik bzw. ECD, [137, 138]). Hierbei wird an zwei Elektroden, die in
eine kupferionenhaltige Elektrolytlösung eintauchen, eine äußere Spannung angelegt, wodurch sich
die elektrochemischen Gleichgewichtspotentiale verschieben. An der Kathode können hierbei Me-
tallionen zu Metallatomen reduziert werden. Die hohen Abscheideraten, der im Vergleich zu Vaku-
umbeschichtungen geringere technologische Aufwand und die Variationsbreite der Beschichtungs-
parameter (und damit der Schichteigenschaften) begründen den Einsatz dieser Technik. Der elek-
trochemische Abscheideprozess kann entweder über den Strom oder über das Elektrodenpotential
geregelt werden. In der Praxis wird zumeist die Stromregelung bevorzugt, da hierbei die Reaktions-
geschwindigkeit konstant ist (zeitliche Potentialänderung). Prinzipiell stehen alkalisch-cyanidische
und schwefelsaure Kupferelektrolyte für eine Kupferabscheidung zur Verfügung [139]. In cyanidi-
schen Elektrolytbädern erfolgt die Abscheidung mit einwertigen (Cu+ + e− → Cu) und in schwe-
felsauren Bädern mit zweiwertigen Kupferionen (Cu2+ + 2e− → Cu). Für mikrotechnologische
Anwendungen wird nahezu ausschließlich die schwefelsaure Abscheidung eingesetzt. Einerseits ist
dies in Umweltschutzaspekten, andererseits aber auch in den spezifischen Eigenschaften der jewei-
ligen Metallniederschläge begründet. Schwefelsaure Elektrolyte besitzen nicht nur eine gute Mikro-
und Makrostreufähigkeit [139], sondern die entstehenden Schichten zeichnen sich hauptsächlich
durch eine hohe Reinheit und somit durch eine entsprechend hohe elektrische Leitfähigkeit aus. Die
Mitabscheidung von Fremdmetallen, wie z.B. Fe, Ni, Pb und Zn, deren Existenz nach DIN 50972 in
der Basischemikalie CuSO4·5H2O zulässig ist, kann auf Grund der hinreichend großen Unterschie-
de in den elektrochemischen Potentialen im Vergleich zum edlen Kupfer nahezu ausgeschlossen
werden [140]. Durch Zugabe von Additiven können Schichteigenschaften und Schichtwachstum
(z.B. Rauheit, Korngröße) gemäß den Anforderungen gezielt modifiziert werden.
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Das porenfreie Füllen von Gräben mit großen Aspektverhältnissen (Tiefe zu Breite-Verhältnis) bzw.
von Via-Strukturen ist möglich und von elementarer Bedeutung für die Mikroelektronik („super-
filling“- oder „bottom-up fill“-Effekte [141,142]). Für schwefelsaure Elektrolyte sind eine Vielzahl
von zumeist organischen Substanzgruppen als Zusätze bekannt [139, 143–146]:
• Polypropylenglykol- und Polyethylenglykolverbindungen (PEG)
• Polyvinylalkohole und polymere Phenazoniumverbindungen
• Derivate des Thiosemicarbazids, Thioharnstoffs, Thiohydantoins und der Dithiocarbaminsäu-
re
• organische Phosphor- und Schwefelverbindungen
• organische Farbstoffe wie Janusgrün B (JGB), Kristallviolett
• Chlorionen.
Entscheidend für die Qualität der Abscheidung ist das ausgewogene Zusammenspiel der ein-
zelnen Additivkomponenten während des Beschichtungsprozesses. Es existieren verschiedene,
auf den jeweiligen Anwendungsfall abgestimmte, kommerzielle Additivmischungen, wobei aller-
dings die genaue Zusammensetzung oft nicht bekannt ist. Prinzipiell bestehen Additivkomposi-
tionen, speziell für das Füllen von Grabenstrukturen, zumeist aus zwei funktionalen Substanz-
gruppen: Wachstumsförderer und Wachstumshemmer. Diese bestehen z.B. aus einem Substanzge-
misch wie sodium-3-mercapto-1-propane-sulfonat-Säure (MPS, C3H7NaO3S2) bzw. bis(sodium-3-
sulfopropyl)disulfid (SPS, C6H12Na2O6S4), PEG, Janusgrün B (JGB, C30H31ClN6) und Chlorionen
(Cl−) [143, 147–150]. Während PEG und JGB zu den Wachstumshemmern zählen, gehören MPS
und SPS zu den Wachstumsförderern. Deren Wirkung drückt sich elektrochemisch in Polarisations-
bzw. Depolarisationseffekten aus [151]. PEG formt, z.B. bei Anwesenheit von Chlor, eine geordnete
Struktur auf der Kupferoberfläche und blockiert die Wachstumskanten für die Anlagerung der Kup-
ferionen [152, 153]. SPS bzw. MPS reagieren mit Cu2+-Ionen unter Bildung eines Cu(I)-Thiolat-
Komplexes. Der wachstumsfördernde Effekt entsteht durch Anreicherung dieser Komplexe bzw.
deren Endprodukte im Bereich der Grabenböden (transportkinetische Effekte [154]). Aus diesem
Grund ist die Wirkung von SPS bzw. MPS bei ebenen Strukturen und ganzflächigen Beschichtun-
gen gering [146]. Für eine reproduzierbare Beschichtung sind des Weiteren auch Alterungseffekte
des Elektrolyten (zumeist Degeneration der Additive) zu berücksichtigen [139, 155, 156].
Die ECD benötigt in ihrer Initialphase eine hinreichend leitfähige Oberfläche. Zu diesem Zweck
wird auf das Substrat bzw. auf die Cu-Diffusionsbarriereschicht eine dünne Kupferschicht (Keim-
schicht) aufgebracht. Die Erzeugung der Keimschicht, aber auch sonstiger Kupferschichten, kann
durch PVD (Magnetronsputtern, Elektronenstrahlverdampfung) [98,99,157,158], CVD [159–161]
oder auch durch chemische bzw. außenstromlose Abscheidung (EL-ECD: außenstromlose Abschei-
dung) [162–164] erfolgen. Auch wenn der Bereich der EL-ECD-Beschichtung bis jetzt am wenigs-
ten etabliert erscheint, sind in zunehmendem Maße Entwicklungsaktivitäten auf diesem Gebiet für
mikrotechnologische Anwendungen zu beobachten [165], da diese Methode weder ein Vakuum
noch eine leitfähige Oberfläche erfordert.
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Die Gefüge- und Oberflächeneigenschaften der Kupferkeimschicht (z.B. Leitfähigkeit, Textur, Ober-
flächenreinheit) beeinflussen das Wachstum bzw. die Eigenschaften der nachfolgend elektroche-
misch abgeschiedenen Kupferschicht [166–169]. Von elementarer Bedeutung für das entstehende
Schichtgefüge ist die Kinetik des Schichtwachstums während der Abscheidung. In Abhängigkeit
von der Beschichtungstechnologie und ausgewählten Prozessparametern wurden zahlreiche Wachs-
tumsuntersuchungen und -modelle für dünne Schichten durchgeführt bzw. entwickelt [170–177].
Allerdings existiert noch kein allgemein gültiges geschlossenes Modell, welches das Schichtwachs-
tum sowohl unter thermodynamischen Gesichtspunkten (z.B. unter Einbeziehung von Ober- und
Grenzflächenenergien) als auch unter Betrachtung kinetischer Effekte (z.B. ad-Atommobilität, Stoff-
transport an die Oberfläche) und unter Einbeziehung von Realstruktureigenschaften (z.B. Oberflä-
chendefekte, Fremdadsorbate) beschreiben kann. Ein wesentliches Problem derartiger Modelle ist
es, die durch das Schichtwachstum hervorgerufene kontinuierliche Änderung der Parameter zu cha-
rakterisieren. Einen Überblick über das Schichtwachstum an der Kathode bei elektrochemischen
Metall-Abscheidungen gibt Referenz [173].
3.4.2 Gefüge- und Strukturcharakteristika
Die Darstellung der Gefüge- und Strukturcharakteristika ist im Wesentlichen auf den Fall der elek-
trochemisch abgeschiedenen Kupferschichten beschränkt. Nach der Abscheidung zeichnen sich
ECD-Kupferschichten durch ein feinkörniges Gefüge aus, wobei die mittleren Korngrößen direkt
nach der Abscheidung typischerweise ca. 50 nm bis 200 nm betragen [178–181]. Während der Ab-
scheidung werden auch Verunreinigungen in die Schichten eingebracht, wobei chemische Analysen
H, O, C, S und Cl in den Schichten nachweisen [143, 182, 183]. Als Quelle von Verunreinigungen
gelten die elektrolytischen Additive (Abschnitt 6.5 auf Seite 84).
Bei elektrochemisch abgeschiedenen Kupferschichten kann nach der Abscheidung eine Änderung
der Gefügeeigenschaften beobachtet werden, in deren Folge ein signifikant grobkörnigeres Gefü-
ge entsteht. In der Literatur ist dieser Effekt als Raumtemperaturrekristallisation oder auch unter
dem Begriff „self-annealing“ bekannt [184–186]. Die Umwandlungszeiten des Gefüges auf Grund
dieses Effektes reichen von wenigen Stunden bis hin zu Tagen oder sogar Monaten. Neben einer
Veränderung der Kornmorphologie wird gleichzeitig auch eine Reduzierung bzw. Umverteilung
von Verunreinigungen sowie eine Verringerung der Defektdichten und eine Vergrößerung der Ober-
flächenrauheit in der Literatur beschrieben [168, 182, 184, 186, 187]. An diese Gefügeänderungen
geknüpft, wird des Weiteren eine Verringerung des elektrischen Widerstandes um typischerwei-
se 10% bis 30% auf ca. 1,7 µΩcm bis 1,8 µΩcm [188] beobachtet. Auch die Verringerung von
Druck bzw. der Aufbau von Zugspannungen durch Materialverdichtung, z.B. durch Leerstellen-
vernichtung, kann nachgewiesen werden [178]. Untersuchungen belegen, dass das „self-annealing“
prinzipiell in zwei Teilen mit unterschiedlichen Zeitkonstanten abläuft [189]. Zuerst wird die Re-
kristallisation ausgehend von der Oberfläche zum Substrat beobachtet. Die laterale Rekristallisation
(abnormes Kornwachstum, [179]) erfolgt über größere Zeiträume, wobei sich große Körner unter
Aufzehrung der feinkörnigen Matrix formieren (Abb. 3.4a). Im Übergangsstadium der Umwand-
lung existiert somit eine bimodale Korngrößenverteilung. Nach abgeschlossenem „self-annealing“
betragen die mittleren Korngrößen typischerweise 1 µm bis 10 µm und weisen eine hohe Dichte an
kristallographischen Zwillingen auf (Abb. 3.4b). Die Ursache des „self-annealing“-Effektes wurde
bisher nicht vollständig geklärt.
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Abb. 3.4: Gefüge einer elektrochemisch abgeschiedenen Kupferschicht im Ausgangs-
stadium (a) mit bimodaler Korngrößenverteilung und nach abgeschlossenem „self-
annealing“ (b).
Diskutiert werden in der Literatur sowohl die hohen Versetzungsdichten nach der Abscheidung,
der Abbau von intrinsischen Spannungen, die Umverteilung von Verunreinigungen oder die Re-
duzierung der Oberflächenenergie [181, 182, 190]. Die Kinetik bzw. das Zeitregime wird durch
die Beschichtungsparameter, die Schichtdicke, die Art und den Einbau (insbesondere Wechselwir-
kung mit den Korngrenzen) von elektrolytischen Additivkomponenten sowie selbst vom Unterla-
gematerial (z.B. elektrischer Widerstand, kristallographische Texur) bestimmt [167, 179, 191–193].
Mit abnehmender Schichtdicke verlängert sich die Umwandlungsdauer. Additivfrei abgeschiedene
Schichten zeigen den „self-annealing“-Effekt zumeist erst nach Monaten. Durch Elektrolytzusätze
vollzieht sich die Umwandlung in kürzeren Zeiten, obwohl zu hohe Konzentrationen das Auftreten
auch unterbinden können [194]. Magnetrongesputterte Kupferschichten zeigen typischerweise ein
normales Kornwachstum (kein „self-annealing“), da die Beschichtung im Vergleich mit Raumtem-
peratur zumeist bei erhöhten Temperaturen (100 °C bis 200 °C) erfolgt und auch der Beschuss mit
energiereichen Teilchen ein Kornwachstum bereits während der Abscheidung fördert [195, 196].
Wie kompaktes Kupfer zeigen auch reine Kupferschichten eine Zwillingsbildung, die sich beim
Schichtwachstum oder Kornwachstum [197–199] ausbilden. Elektrochemisch abgeschiedene Kup-
ferschichten besitzen im Allgemeinen eine ausgeprägte {111}-Fasertextur [200–202]. Die Fasertex-
turschärfe hängt mit der Wahl des Unterlagesystems, aber auch mit den Beschichtungsbedingungen
(z.B. Art und Komposition der Additive) zusammen [203,204]. Je nach Ausprägung der Textur nach
der Beschichtung (Ausgangszustand) kann durch den „self-annealing“-Effekt eine Verstärkung (bei
geringerer Ausprägung) bzw. eine Abschwächung der Textur auftreten. Lingk et al. [200] wiesen dar-
auf hin, dass eine Abschwächung der {111}-Texturschärfe auf die ausgeprägte Zwillingsbildung in
den Körnern zurückgeführt werden kann. Auch nach einer Wärmebehandlung bleibt die Fasertex-
tur erhalten, obwohl z.T. noch andere Texturkomponenten beobachtet werden können [205]. Ein
Problem bei Kupfer ist die Oxidation der äußeren Grenzflächen, was bereits bei einer Wärmebe-
handlung an Luft bei Temperaturen unter 200 °C beobachtet werden kann [206,207]. Die Änderung
elektrischer und mechanischer Eigenschaften ist mit einer Oxidation verknüpft.
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Im Gegensatz zu Aluminium ist die Oxidationsrate höher und die sich ausbildende Oxidschicht be-
sitzt keine passivierende Wirkung gegen eine weitere Oxidation. Im System Cu-O sind insbesondere
die Phasen CuO und Cu2O von Bedeutung [208]. Bevorzugt für die Oxidation werden die {111}-
und {100}-Ebenen, wobei die {100}-Ebenen die höchste Oxidationsrate besitzen [206]. Der Einbau
von Sauerstoff in das Kupferschichtgefüge erfolgt nicht nur an der Oberfläche, sondern auch bereits
während der Schichtabscheidung.
3.4.3 Thermomechanisches Verhalten
In der Literatur sind Untersuchungen zum thermomechanischen Verhalten einzig an PVD-
Kupferschichten bekannt [98, 99, 126, 209, 210]. Die Untersuchungen umfassen das Spannungs-
temperaturverhalten über mehrere Temperaturzyklen, die Analyse des zeitlichen isothermen Span-
nungsabbaus sowie Untersuchungen zu Einflüssen von Deckschichten und Schichtdickeneffekten.
Begleitet werden die Untersuchungen zumeist von einer Charakterisierung des Gefüges sowie durch
die mathematische Beschreibung des Schichtverhaltens. Die Analysen erfolgten unter Verwendung
der Substratkrümmungsmethode oder mit XRD.
Spannungs-Temperatur-Zyklus (unpassivierte Schichten)
Spannungs-Temperatur-Zyklen stellen die häufigste Untersuchungsmethodik dar und werden oft
bis zu Maximaltemperaturen von 400 °C bis 600 °C durchgeführt. Ist zuvor keine Temperung der
Schicht erfolgt, vollzieht sich im Allgemeinen innerhalb des ersten Zyklus eine Gefügeentwicklung,
bei der eine Beeinflussung der Schichtspannung durch Materialverdichtungsprozesse (Kornwachs-
tum, Leerstellenvernichtung) auftritt [98, 99]. Im zweiten Zyklus ist das Gefüge zumeist soweit
thermodynamisch stabilisiert, dass die Spannungsentwicklung einzig von Spannungsrelaxationsme-
chanismen bestimmt wird. Beim Aufheizen des Schicht-Substratverbundes wird die elastisch gespei-
cherte Zugspannung durch die thermische Ausdehnung abgebaut, was in einer linearen Spannungs-
Temperatur-Beziehung mit dem Anstieg M f ·∆α resultiert. Diese thermoelastische Gerade wird bis
zu Temperaturen von 140 °C beim Aufheizen beobachtet. Die Temperaturabhängigkeit der thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten und des Elastizitätsmoduls [211] beeinflusst im Allgemeinen die
Linearität. Bei einer Kupferschicht auf einem Siliziumsubstrat wird jedoch im Temperaturbereich
zwischen Raumtemperatur und 500 °C annähernd eine Gerade erhalten, da sich beide Einflüsse
nahezu vollständig kompensieren [98]. In Abhängigkeit der Temperatur wird im Druckspannungs-
bereich ein signifikantes Abknicken in Richtung des spannnungsfreien Zustandes bei ca. 100 °C bis
140 °C beobachtet [209]. Die maximale Druckspannung beträgt bei unpassivierten Kupferschichten
bis zu -100 MPa und tritt zwischen 180 °C und 220 °C auf [99,209], wobei die Höhe des Druckspan-
nungsmaximums mit der Ausbildung bzw. der Existenz einer Oxidschicht in Verbindung gebracht
werden kann [113]. Bei unpassivierten Schichten wird bei Temperaturen > 350 °C keine signifikan-
te Reduktion der Spannung beobachtet, sondern es stellt sich über einen großen Temperaturbereich
hinweg (bis nahezu 500 °C) ein Druckspannungsplateau ein [99]. Das rasche Abweichen vom li-
nearen thermoelastischen Verhalten, das Druckspannungsplateau sowie die generell beobachtete
Asymmetrie der Spannungs-Temperaturkurve wurden sowohl von Keller [99] als auch von Weih-
nacht [98, 212] mit einem dem Bauschinger-Effekt vergleichbaren Versetzungsmechanismus [213]
begründet.
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Schichtdickeneffekte
Die Kupferschichtdicke wurde in der Literatur meist von 0,3 µm bis 1,0 µm variiert. Der umge-
kehrt proportionale Zusammenhang zwischen der Festigkeit und der Schichtdicke konnte sowohl für
passivierte als auch für unpassivierte Kupferschichten anhand von Substratkrümmungsmessungen
gefunden werden [99, 214]. Röntgenographisch wurde diese Abhängigkeit jedoch nicht eindeutig
detektiert [210].
Gefügeeinflüsse
Die Morphologie des Cu-Gefüges beeinflusst das thermomechanische Verhalten durch Änderung
mechanischer Eigenschaften und der Kinetik von Spannungsrelaxationsmechanismen. Bedeutende
Gefügeeigenschaften sind z.B. Korngröße, Textur, Grenzflächenbeschaffenheiten sowie Art und Ort
von Verunreinigungen. Kupfer weist eine ausgeprägte Anisotropie in seinen mechanischen Eigen-
schaften auf (z.B. Elastizitätsmodul), wodurch beim Vorliegen einer Fasertextur eine Änderung des
Anstieges der thermoelastischen Gerade von -2,0 MPa·K−1 [99] auf -3,6 MPa·K−1 beobachtet wer-
den kann [209]. Auf Grund dieser Anisotropie existieren verschiedene Spannungen in Körnern mit
unterschiedlicher Orientierung im Schichtgefüge. Untersuchungen zeigen, dass diese Spannungen
von Deckschichten, vom Heizregime und von der Schichtdicke abhängen [210]. Der thermoelas-
tische Anstieg wird darüber hinaus durch den thermodynamischen Gefügezustand beeinflusst. So
bestimmte Weihnacht [98] für eine 1 µm dicke Kupferschicht im ersten Spannungs-Temperatur-
Zyklus einen Anstieg von -1,6 MPa·K−1 und im zweiten Zyklus einen Anstieg von -2,1 MPa·K−1.
Einfluss von Deckschichten
Kupferschichten mit ungenügend haftenden Deckschichten verhalten sich bis auf einen Druckspan-
nungsanstieg am Ende der Heizphase nahezu identisch wie Schichten ohne eine derartige Deck-
schicht [99, 214]. Durch gut haftende Deckschichten werden speziell im Bereich des Spannungs-
plateaus deutlich höhere Spannungswerte erzielt. Die Spannungshysterese wird im Allgemeinen
vergrößert und die Kurvenform nähert sich dem Al-Typ (Abb. 3.3 auf Seite 23) an [132]. Die Än-
derung der Spannungsrelaxation kann im Wesentlichen der Hemmung der Oberflächen- und folg-
lich der Korngrenzendiffusion zugeschrieben werden [215]. Des Weiteren ändert sich die Art der
Versetzungsbewegung. Gan et al. [215] konnten nachweisen, dass die Diffusivität in einer Cu-SiN-
Grenzfläche deutlich geringer ausfällt als die Diffusion in der Korngrenze. Deckschichten können
die mechanischen Eigenschaften auch indirekt durch Änderung der Korngröße oder der Textur be-
einflussen [214].
Isotherme Relaxationsexperimente/Relaxationsmechanismen
Isotherme Relaxationsexperimente wurden zumeist einzig im Bereich der thermoelastischen Gerade
durchgeführt, z.B. bei Temperaturen zwischen 40 °C und 200 °C [98,113,132]. Keller [99] diskutiert
Versetzungsprozesse (insbesondere das Potenzgesetzkriechen) als dominierende Mechanismen [99,
113].
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In Abhängigkeit der Schichtdicke ergeben sich Aktivierungsenergien für die Diffusion im Verset-
zungskern von 1 eV ≤ Qc ≤1,2 eV, die vergleichbar mit der Aktivierungsenergie in kompaktem
Kupfer sind. Der Spannungsabbau durch Korngrenzendiffusion wird auf Grund der Beschränkung
durch die Spezifika einer dünnen Schicht als vernachlässigbar angesehen. Allerdings gehen die
Betrachtungen für die Korngrenzendiffusion hierbei vom Gibbs´schen Diffusionsmodell aus (Glei-
chung 3.12b auf Seite 18). Vinci et al. [126] betrachten auch einen Versetzungsgleitprozess als den
dominierenden Mechanismus für Temperaturen < 300 °C, während darüber andere Mechanismen
zum Tragen kommen sollen. Dieser Meinung schließen sich auch Weihnacht [98] und Thouless
et al. [108] an, die ein Versetzungsgleiten (in [98] mit athermischem Anteil) im unteren und be-
hinderte Korngrenzendiffusion im oberen Temperaturbereich annehmen. Die Spannungsrelaxation
durch Loch- [132] oder Hügelbildung [216] wurde im Vergleich mit Aluminium [217] in reinen
Kupferschichten nicht beobachtet. Des Weiteren wird im Allgemeinen der Spannungsabbau durch
Volumendiffusion für Temperaturen ≤ 500 °C als vernachlässigbar angesehen [99, 108].
Modellierung des thermomechanischen Schichtverhaltens
Thouless et al. [108] verwendete für seine Modellierung voneinander getrennt die in [112] gege-
benen Rate-Gleichungen für Diffusions- und Potenzgesetzkriechen in kompakten Materialien und
integrierte den Einfluss einer symmetrischen biaxialen Schichtspannung. Die Modellierungen von
Vinci [135] basieren im Wesentlichen auf der Arbeit von Thouless [108] und bringen folglich kei-
nen Fortschritt auf diesem Gebiet. Keller [99] modellierte das thermomechanische Schichtverhalten
wie Thouless et al. [108] unter der Annahme, dass nur ein einziger Mechanismus aktiv ist und griff
auf das Gibbs´sche Modell der Korngrenzendiffusion sowie auf die Rate-Gleichung für das Potenz-
gesetzkriechen zurück. Unter Variation der Aktivierungsenergien, der Versetzungsdichten und der
Spannungsexponenten wurde eine hinreichende Anpassung an experimentelle Werte erzielt. Weih-
nacht [98] verwendete für seine Simulationsrechnung das Gibbs´sche Modell mit einer Modifika-
tion für die behinderte Korngrenzendiffusion. In allen diesen Fällen wurde lediglich eine moderate
Anpassung erzielt, welche die Form der Hystereskurve hinreichend modellieren kann. Allerdings
ist eine Vorhersage der absoluten Spannungen zumeist nur unter Bereitstellung entsprechend vie-
ler Freiheitsgrade bzw. durch empirische Randbedingungen erreichbar, wobei der physikalische
Hintergrund z.T. fragwürdig erscheint. Huang et al. und Gan et al. [124, 125] setzen einzig das
von ihnen entwickelte Modell für die Spannungsrelaxation durch Korngrenzendiffusion ein, um die
Schichtspannungsentwicklung in passivierten und unpassivierten Schichten zu beschreiben. Das
bisher beste Modell wurde von Weiss [132] vorgestellt. Es verknüpft das Kriechen durch Korngren-
zendiffusion und Versetzungsgleiten. Hierbei wird das von Gao et al. [122] aufgestellte Modell
sowie das thermisch aktivierte Versetzungsgleiten aus [112] verwendet.
3.4.4 Elektromigrationsverhalten
Im Vergleich mit dem früheren Leiterbahnwerkstoff Aluminium zeichnet sich Kupfer nicht nur
durch einen geringeren elektrischen Widerstand, sondern auch durch eine höhere Elektromigrati-
onsresistenz aus [92]. Diese resultiert aus den elektrischen Eigenschaften, der höheren mechani-
schen Festigkeit sowie aus der höheren Schmelztemperatur (1358 K) und den damit verbundenen
geringeren Diffusivitäten.
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Für Kupferleiterbahnen sind allerdings die Grenz- und Oberflächen bedeutende Transportpfade
[71, 218], da Kupfer im Vergleich zu Aluminium keine geschlossene und gut anhaftende Oxid-
schicht ausbildet. Des Weiteren fällt zumeist auf Grund der unzureichenden Haftung zur Unter-
lage die dortige Aktivierungsenergie für die Grenzflächendiffusion deutlich kleiner aus als die
Aktivierungsenergie für Korngrenzendiffusion [71]. Deshalb ändert sich der Transportpfad nicht
wesentlich, wenn die Cu-Leiterbahnbreite abnimmt. Daher ist es prinzipiell unumgänglich, die
Oberflächen- und Grenzflächendiffusionen bei Kupfer zu minimieren, um eine signifikant höhere
Zuverlässigkeit als bei Al-basierten Leiterbahnen zu erzielen. Aus diesem Grund ergibt sich bei Kup-
fer kein eindeutiger Unterschied im Elektromigrationsverhalten zwischen grobkörnigen „Bambus“-
Gefügen und polygranularen Leiterbahnen [40]. Der Einfluss der Texur auf das Elektromigrations-
verhalten wird bei Kupfer in der Literatur kontrovers diskutiert [201, 219–221].
Untersuchungen zeigen, dass Kupfer eine bis zu tausendfach gesteigerte Lebensdauer gegenüber
Aluminium aufweisen kann (10 MA/cm2 bei 150 °C, [222]). Einen guten Literaturüberblick über die
an Kupferleiterbahnen durchgeführten Elektromigrationsexperimente geben die Referenzen [40,71].
Ein Vergleich der verschiedenen Ergebnisse ist schwierig, da nicht nur sehr unterschiedliche Test-
parameter verwendet wurden, sondern auch die Probenarchitekturen (Passivierung, Leiterbahn-
länge, -breite) z.T. stark voneinander abweichen. Die Untersuchungen wurden bei Temperaturen
von 150 °C bis 415 °C durchgeführt, wobei die eingesetzten Stromdichten von 1,6 MA·cm−2 bis
18 MA·cm−2 variieren. Ergebnisse, die bei sehr hohen Stromdichten erzielt wurden, sind als kri-
tisch zu betrachten, da hierbei Ausfälle durch thermische Gradienten induziert werden können [71].
Des Weiteren sind für einen Vergleich unpassivierte Proben wegen der undefinierten Oxidation
der Kupferoberfläche in unterschiedlichen Atmosphären problematisch [207]. In der Literatur wur-
den zahlreiche Aktivierungsenergien für die Elektromigration in Kupferleiterbahnen bestimmt. Die-
se betragen in den meisten Fällen ca. 0,8 eV [91, 223], wobei die Ergebnisse von 0,28 eV bis
1,3 eV [89, 90, 92, 223–228] reichen. Dies deutet darauf hin, dass nicht nur ein einzelner Mecha-
nismus für die Schädigung verantwortlich ist. In Abhängigkeit des Probenmaterials (z.B. Reinheit,
Qualität der Passivierungsschicht, Haftung zur Barriereschicht) treten die einzelnen Mechanismen
unterschiedlich stark hervor.
3.5 Kupferlegierungsschichten
3.5.1 Einsatzgebiete, Herstellung und Gefügeeigenschaften
Ausgehend von einer Verbesserung der Leistungsfähigkeit von Al-Leiterbahnen durch Zugabe von
Kupfer werden seit einigen Jahren auch die Einsatzpotentiale von Kupferlegierungsschichten dis-
kutiert. Eine Erhöhung des Leistungsvermögens durch Legierungsbildung kann durch verschiedene
Mechanismen oder auch deren Kombination erreicht werden:
• Erhöhung der mechanischen Festigkeit, z.B. durch Ausscheidungs- und Mischkristallhärtung
• Verringerung von Diffusivitäten in den Korngrenzen und an den äußeren Grenzflächen
• Bildung stöchiometrischer Phasen (wie z.B. bei Al(Cu)-Legierungen: Al2Cu)
• gezielte Änderung der Kristall- und Gefügestrukturen (z.B. Änderung von Korngröße und
Textur, Erzeugung von Überstrukturen)
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• Formierung von Diffusionsbarriere- und Passivierungsschichten/Verbesserung des Oxida-
tionsverhaltens und des Haftvermögens
Es können auch Schichtsysteme einbezogen werden, bei denen zunächst eine Legierungsschicht
(z.B. Cu(Ta), Cu(Mn), Cu(W)) abgeschieden und durch eine nachfolgende Wärmebehandlung eine
vollständige Entmischung der Komponenten erreicht wird. Durch Segregation des Legierungsele-
mentes sollen die für Kupfer erforderlichen Diffusionsbarriereschichten bzw. Passivierungsschich-
ten formiert werden [229–233]. Auch die Änderung der chemischen Zusammensetzung kann sich
positiv, z.B. auf das Oxidationsverhalten, auswirken. Die Verbesserung des Oxidationsverhaltens
von Kupferschichten konnte durch die Zugabe von Ti, Cr, Pd und Al bis 400 °C nachgewiesen wer-
den [206,234]. Derartige Technologien sind in Bezug auf schmale Leiterbahnbreiten und den damit
verbundenen prozesstechnologischen Herausforderungen von besonderem Interesse. Im Zuge der
Miniaturisierung treten Geometrieeffekte für das elektrische Verhalten stärker in den Vordergrund
(Abschnitt 3.1.3 auf Seite 6). Die gezielte Veränderung der Kristallstruktur von Kupfer, z.B. durch
Erzeugung von Überstrukturen, wie dies im Falle des Cu-Au-Systems von Zhang et al. [235] be-
schrieben wurde, kann folglich an Bedeutung gewinnen.
Das wesentliche Hauptkriterium für die Wahl eines Legierungssystems als Leiterbahnwerkstoff
stellt jedoch nicht unmittelbar die Steigerung der Elektromigrationsresistenz, sondern die elektri-
sche Widerstandsentwicklung dar (Abschnitt 3.1.1 auf Seite 5). Untersuchungen zur Abhängigkeit
der elektrischen Eigenschaften von Art und Menge des Legierungselementes wurden bereits für
kompakte Kupferlegierungen mit zahlreichen Legierungszusätzen durchgeführt (Abb. 3.5).
Abb. 3.5: Änderung des spezifischen elektri-
schen Widerstandes für kompakte Kupferlegie-
rungen in Abhängigkeit von der Art und Menge
des Legierungselementes (Daten aus [236]).
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Für alle untersuchten Legierungen kann im dargestellten Bereich eine Erhöhung des spezifischen
Widerstandes beobachtet werden. Je größer der Legierungsgehalt, desto höher ist der Widerstand.
Den geringsten Anstieg zeigt Cu(Ag) und wurde deshalb als Legierungssystem in der vorliegenden
Arbeit gewählt. Durch Wärmebehandlung kann im Allgemeinen eine Umverteilung und folglich
eine Änderung der elektrischen Eigenschaften im Vergleich zum Ausgangszustand erzielt werden.
Da sowohl die Diffusivitäten (hier insbesondere die Volumendiffusion) sowie die Löslichkeit des
Legierungselementes im Matrixsystem eine deutliche Temperaturabhängigkeit besitzen (Lösungs-
und Entmischungserscheinungen), existiert häufig ein Optimum für die Wahl der Wärmebehand-
lungsparameter (Heizraten, Glühtemperatur und -dauer) zum Erzielen geringster Widerstandswer-
te [230, 231, 237].
In der Literatur lassen sich Arbeiten zu Kupferlegierungsschichten finden, allerdings sind diese zu-
meist wenig systematisch auf einzelne grundlegende Untersuchungen beschränkt. Neben den elek-
trischen Eigenschaften werden auch Einflüsse auf die Korngröße, das Kornwachstum unter Wär-
meeinfluss, die Textur, die Kristallstruktur (z.B. Stapelfehlerenergie) und auch auf die Oberflächen-
rauheit benannt [238–240]. Einen Überblick über untersuchte Kupferlegierungssysteme, die spezifi-
schen elektrischen Widerstände (soweit verfügbar bezogen auf 1 µm Schichtdicke), die Schichther-
stellung sowie die zugehörigen Referenzen gibt Tab. 3.2.
Tab. 3.2: Übersicht über untersuchte Kupferlegierungssysteme: Legierungsgehalte, elektrische Eigenschaf-
ten, Herstellung sowie zugehörige Referenzen.
System Gehalt [at%] ρ [µΩcm] Herstellung Referenz
Cu(Ag) 1,7 - 12,8 1,8 bis 2,5 ECD [241]
1,0; 3,0 2,0 bis 2,5 PVD [230, 237]
3 2,1 PVD [242]
0,5 1,75 PVD [234]
0,5 bis 1,5 2,5 bis 2,8 PVD [243]
20 - PVD [244]
Cu(Al) 0,7 2,6 bis 3,1 PVD [245]
0,5 1,8 PVD [234]
2,0; 4,0 4,4 bis 6,0 PVD [230, 237]
2,0 4,5 PVD [229]
Cu(Au) 50 8,7 PVD, ECD [235]
Cu(B) 0,4; 3,0 2,8 bis 7,5 PVD [230, 237]
Cu(Co) 3,1 32 EL-ECD [246]
1,0; 2,8 4,9 bis 7,1 PCD [230, 237]
Cu(Cr) 0,21 2,2 bis 3,0 PVD [245]
- 2,6 PVD [231]
Cu(Fe) - 4,8 PVD [231]
Cu(In) 1,0; 2,6 2,6 bis 4,6 PVD [230, 237]
Fortsetzung...
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...Fortsetzung
System Gehalt [at%] ρ [µΩcm] Herstellung Referenz
Cu(Ir) 4,2 25,2 bis 31 PVD [230]
Cu(Mg) 1,0; 4,0 2,8 bis 5,7 PVD [230, 237]
1,0; 2,3; 4,5 - PVD [232, 233]
Cu(Mn) 8,0 3,2 PVD [247]
Cu(Mo) 2,8 4,0 PVD [231]
Cu(Nb) 1,0; 2,4 2,2 bis 4,7 PVD [230, 237]
Cu(Ni) 2,96 18 EL-ECD [246]
Cu(Pd) 0,1 bis 1,4 2,1 bis 3,0 ECD [241]
0,5 bis 1,5 2,1 bis 2,8 PVD [248]
Cu(Ru) 3,8 2,7 PVD [231]
Cu(Sn) 5; 10 - PVD [239]
0,01 bis 12,26 - ECD [249]
2,55 9,3 EL-ECD [246]
1,0; 2,3 3,0 bis 8,1 PVD [230, 237]
0,5 2,1 PVD [234]
0,3 bis 1,1 2,6 bis 4,1 - [91]
1,1 - CVD [227]
0,3 bis 0,5 2,4 bis 2,9 PVD [90]
Cu(Ta) 2,8 3,2 PVD [231]
Cu(Ti) 0,5; 3,0 2,4 bis 5,6 PVD [230, 237]
0,5 2,3 PVD [234]
Cu(V) 3,8 2,7 PVD [231]
Cu(W) 2,5 4,9 bis 14,4 PVD [230, 237]
Cu(Zn) 2,95 7,5 EL-ECD [246]
Cu(Zr) 0,14 bis 1,35 2,1 bis 2,7 PVD [226]
Hauptsächlich auf Grund der unterschiedlichen Beschichtungstechnologien und -parameter ergeben
sich bei Legierungsschichten zusätzliche Einflüsse auf den elektrischen Widerstand im Vergleich zu
kompakten Kupferlegierungen, welche aus Metallschmelzen gewonnen werden. Derartige technolo-
giebedingte Einflüsse sind z.B. die Korngröße, Verunreinigungsgehalte und -arten, die Defektdichte
sowie die Legierungselementverteilung. Dennoch zeigen auch bei den Schichtsystemen die Cu(Ag)-
Legierungen den geringsten spezifischen Widerstand.
3.5.2 Thermomechanische Eigenschaften
Cu(Ni)-Schichten
Brückner et. al. [250] untersuchten PVD-Cu(Ni)-Schichten mit der Substratkrümmungsmethode
bis 550 °C durch thermisches Zyklieren und isotherme Relaxationsexperimente bei Temperaturen
zwischen 300 °C und 550 °C. Die thermischen Spannungen bis zu 1200 MPa, die sich nach einem
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Zyklus aufbauen können, übersteigen die Spannungen in reinen Kupferschichten deutlich. Anhand
von Relaxationsexperimenten diskutieren Brückner et al., dass Versetzungsgleiten in diesem Legie-
rungssystem keine signifikante Rolle spielt. Vielmehr existiert ein Relaxationsregime, bestehend
aus zwei Mechanismen mit unterschiedlichen Zeitkonstanten (Unterschied: Faktor 10), bei dem der
langsame Prozess einer behinderten Korngrenzendiffusion und der schnelle Prozess mechanischer
Zwillingsbildung zugeschrieben wurde. Zur Diskussion der Mechanismen aus den Relaxationsex-
perimenten wurden direkte Ableitungen der Rate-Gleichungen aus [112] verwendet.
Cu(Al)-Schichten
Das Zulegieren von Aluminium zu Kupfer führt durch Diffusion des Legierungselementes an die
Oberfläche innerhalb des ersten Temperaturzyklus zu einem selbstpassivierenden Effekt [132]. Un-
ter HV-Bedingungen erfolgt die Oxidation weitgehend im ersten Zyklus und die Hysteresekurve
mit ausgeprägtem Druckspannungsmaximum ähnelt der von reinem Kupfer. Im zweiten Zyklus ent-
spricht die Form der Hysteresekurve eher dem Al-Typ (Abbildung 3.3 auf Seite 23), was Weiss [132]
auf die Behinderung der Korngrenzendiffusion durch die Deckschicht zurückführt. Unter UHV-
Bedingungen wird bereits im ersten Zyklus eine Hysteresekurve gemäß dem Al-Typ erhalten, was
den Einfluss der Temperatmosphäre verdeutlicht. Als eine Besonderheit im thermomechanischen
Verhalten wurde die spannungsinduzierte Lochbildung beschrieben, die bei reinen Kupferschichten
nicht beobachtet wird.
3.5.3 Elektromigrationsverhalten
Al(Cu)-Legierungen
Obwohl Al-basierte Al(Cu)-Legierungen nicht unmittelbar zu den Kupferlegierungssystemen ge-
rechnet werden, darf dieses System auf Grund der historischen Relevanz an dieser Stelle nicht uner-
wähnt bleiben. Unter Strombelastung diffundiert Kupfer schneller als Aluminium, so dass sich die-
ses an der Anode anreichert und die Kathode entsprechend an Cu verarmt. Unterschreitet die Kup-
ferkonzentration die Löslichkeitsgrenze in Al, so lösen sich in übersättigten Al(Cu)-Legierungen
vorhandene CuAl2-Ausscheidungen auf. Der Gradient in der Kupferkonzentration führt zu einem
der Elektromigration entgegengesetzten Materialstrom, der, würde Al nicht diffundieren, den elek-
tromigrationsinduzierten Massefluss komplett kompensieren könnte [80]. Untersuchungen zeigen,
dass durch Zulegieren von Cu zu Al eine Steigerung der Lebensdauer um bis zu zwei Größenordnun-
gen erreichbar ist [251]. Der wirkende Ausfallmechanismus scheint hingegen durch Legierungsbil-
dung nicht verändert zu werden, sondern nur dessen Kinetik. Im Wesentlichen wird eine Erhöhung
der Aktivierungsenergie auf 0,8 eV (im Vergleich mit der von reinem Aluminium mit 0,47 eV bis
0,55 eV) erzielt [39, 63]. Al(Cu) besitzt somit eine vergleichbare Aktivierungsenergie wie Kupfer,
allerdings unterscheiden sich die Diffusivitäten noch im Vorfaktor des Exponentialterms [252]. Un-
tersuchungen zum Blech-Produkt (Abschnitt 3.2.4) wurden von Gall et al. [54] an 50 µm bis 200 µm
langen Segmenten mit Stromdichten von 0,24 MA·cm−2 durchgeführt. Im Mittel ergab sich hierbei
ein Blech-Produkt für die Al(Cu)-Legierung von 4800 A·cm−1. Wie auch bei Al existiert bei Al(Cu)-
Legierungen eine deutliche Abhängigkeit vom Gefüge und der Leiterbahngeometrie [253]. Cho et
al. [254] zeigen, dass eine bimodale Korngrößenverteilung zu geringeren Lebensdauern führt.
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Die Aktivierungsenergie (0,85 eV) war hingegen nahezu unabhängig von der Gefügestruktur und
deutet auf Korngrenzendiffusion als dominanten Mechanismus hin.
Cu(Pd)-Legierungen
Untersuchungen an Cu(Pd)-Leiterbahnen wurden von Park et al. [248] mit Stromdichten von
5 MAcm−2 bis 9,4 MA·cm−2 bei Temperaturen von 284 °C bis 451 °C durchgeführt. Im Vergleich
mit Kupfer (Qa = 0,79 eV) konnte durch Zulegierung von Pd eine Steigerung der Aktivierungsener-
gie um durchschnittlich 44% (1,14 eV) erzielt werden.
Cu(Sn)-Legierungen
Elektromigrationsuntersuchungen wurden für das Cu(Sn)-System von verschiedenen Autoren be-
schrieben. Gupta et al. [79] verwendeten Blech-Strukturen [53] für ihre Analysen bei Belastung mit
0,5 MA·cm−2 bei 350 °C. Im Einklang mit den Untersuchungen von Hu et al. [227] zeigt Cu(Sn)
im Vergleich zu Kupfer eine ca. um den Faktor 3,5 verkleinerte Driftgeschwindigkeit, was auf die
verringerte Korngrenzendiffusivität [79] zurückgeführt wird. Mit der Zeit stellte sich bei Cu(Sn)
allerdings die gleiche Driftgeschwindigkeit der Kathodenkante mit 80 nm/h bis 90 nm/h ein, wie
bei Kupfer. Da Sn mit einer höheren Rate als Cu migriert, tritt eine Verarmung an der Kathode und
eine Anreicherung von Sn an der Anode ein. Hu et al. [91] und Lee et al. [90] bestimmten eine
Aktivierungsenergie bei Cu(0,3 at% Sn) bis Cu(1,1 at% Sn) an Leiterbahnen bzw. Blech-Strukturen
im Temperaturbereich von 250 °C bis 350 °C von 0,95 eV bis 1,3 eV, welche signifikant höher als
die für reines Kupfer ermittelte Energie von 0,75 eV bzw. 0,73 eV ist.
Cu(Zr)-Legierungen
Igarashi et al. [226] führten an magnetrongesputterten Cu(0,14 at% Zr)-Leiterbahnen Elektromigra-
tionstests mit einer Stromdichte von 8 MA·cm−2 bei 200 °C im Vergleich mit Kupfer durch. Die
Cu(Zr)-Leiterbahnen wiesen eine 10- bis 100-fach gesteigerte Lebensdauer auf. Die Bestimmung
der Aktivierungsenergie ergab für Cu(Zr) 1,37 eV bis 1,46 eV, was über den für Kupfer bestimm-
ten Werten von 0,8 eV bis 1,25 eV liegt. Des Weiteren zeichnen sich diese Schichten durch einen
Widerstand von ca. 2,2 µΩcm aus.
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3.6 Cu(Ag)-Legierungen
3.6.1 Das System Cu-Ag
Das System Cu-Ag gehört zu den binären eutektischen Phasensystemen mit vollständiger Misch-
barkeit der Komponenten im flüssigen, aber begrenzter Mischbarkeit im festen Zustand. Das in
Abb. 3.6 dargestellte Gleichgewichtsphasendiagramm für Cu-Ag basiert auf den thermodynami-
schen Berechnungen von Murray [255], der unter Verwendung des Gibbs´schen Energiemodells
eine computergestützte Optimierung der thermodynamischen Parameter an experimentelle Daten
vornahm. Charakteristisch für diese Art von System ist, dass im festen Zustand zwei Phasen un-
terschieden werden können, die als α- und β -Phase bezeichnet werden. Die α-Phase stellt einen
kupferreichen und die β -Phase einen silberreichen Substitutionsmischkristall dar.
Abb. 3.6: Binäres Gleichgewichtsphasendiagramm des Systems Cu-Ag sowie eine vergrößerte Darstellung
der kupferreichen Seite. Die Abbildung basiert auf den thermodynamischen Berechnungen in Referenz [255].
Nach den von Hume-Rothery aufgestellten empirischen Regeln [256] lassen sich Gründe für die
Mischungslücke im Cu(Ag)-System diskutieren. Im Allgemeinen sind beschränkte Löslichkei-
ten der Fall, wenn die reinen Komponenten in unterschiedlichen Kristallsystemen kristallisieren.
Sowohl Kupfer als auch Silber kristallisieren jedoch im kfz-System. Der Grund für die Exis-
tenz der Mischungslücke ist auf den Unterschied in den Gitterparametern (aCu = 0,36149 nm;
aAg = 0,40863 nm) zurückzuführen [96]. Die Löslichkeit von Silber in Kupfer ist temperaturab-
hängig, wobei mit steigender Temperatur mehr Silber thermodynamisch stabil in das Kupfergitter
aufgenommen werden kann. Die maximale Löslichkeit wird bei ca. 779 °C erreicht und beträgt ca.
5 at%. Im umgekehrten Fall können bei dieser Temperatur ca. 14 at% Kupfer im Silbergitter gelöst
werden.
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Bei Raumtemperatur ist die Löslichkeit von Silber im Kupfer mit < 0,1 at% sehr gering, weshalb
mit der Bildung von Ausscheidungen (β -Mischkristalle) bei entsprechend hoher Silberkonzentrati-
on gerechnet werden muss. Bei hohen Ag-Konzentrationen (> 5 at%) wird nahezu vollständig die
diskontinuierliche Ausscheidung beobachtet, während Legierungen mit geringer Ag-Konzentration
zumeist kontinuierlich ausscheiden [257]. Der Unterschied in der Ausscheidungscharakteristik liegt
weniger in der Keimbildung als vielmehr im kritischen Übersättigungsgrad des Mischkristalls be-
gründet, der für das Auftreten der diskontinuierlichen Ausscheidung notwendig ist [258]. In kom-
pakten Cu(Ag)-Legierungen werden bei der kontinuierlichen Ausscheidung zunächst kleine ku-
gelförmige Teilchen beobachtet, die in der Matrix statistisch verteilt vorliegen. Die Formierung
silberreicher Entmischungsbereiche findet zunächst auf {100}-Ebenen statt. Diese gelten als Kei-
me für die Ausscheidung der stabilen β -Phase. Infolge der kontinuierlichen Entmischung setzt ein
Übergang von den metastabilen Entmischungszonen zu plättchenförmigen Gebilden ein, die mit
voranschreitender Entmischung in <100>- und <211>-Richtungen auf {111}-Ebenen agglomerie-
ren [258, 259]. Bei diskontinuierlicher Ausscheidung erfolgt die Entmischung, ausgehend von den
Korngrenzen, in zwei Geschwindigkeitsregimen. Ab einem kritischen Übersättigungsgrad läuft die
diskontinuierliche Reaktion um so schneller ab, je höher der Silbergehalt ist. Die schnelle und die
langsame Entmischung führen zu einem fein- bzw. groblamellaren Gefüge [258, 260]. Neben dem
Grad der Übersättigung können auch die Dichte und die Art von Gitterfehlern, wie sie z.B. nach
Umformungsprozessen vorliegen, den jeweiligen Ausscheidungsmechanismus beeinflussen [257].
So wird neben einer Geschwindigkeitssteigerung [261] des Ausscheidungsablaufes im Falle der
diskontinuierlichen Ausscheidung bei erhöhter Defektdichte eher eine globulare denn lamellare
Form der Ausscheidungspartikel beobachtet. Durch Einlagerung von Silber in die Kupfermatrix
wird durch die damit hervorgerufene Gitterstörung eine Behinderung der Versetzungsbewegung
verursacht [262]. Bei dieser Mischkristallverfestigung wird zwischen der Hemmung von beweg-
ten (Schubmodul- oder Fließspannungseffekt) und ruhenden Versetzungen (Streckgrenzeneffekt)
unterschieden. Des Weiteren wird auch die Entmischung von übersättigten Cu(Ag)-Mischkristallen
von einer Verbesserung der mechanischen Eigenschaften begleitet [257, 263]. Der Härtungsmecha-
nismus ist hierbei die Ausscheidungshärtung. Bei polykristallinen Cu(Ag)-Legierungen wird die
maximale Härte erreicht, wenn die diskontinuierlichen Ausscheidungen das gesamte Gefüge erfasst
haben [263]. Kompakte Cu(Ag)-Legierungen werden als elektrische Leiter verwendet und auch
hinsichtlich des Einsatzes für Spulen zur Erzeugung stärkster Magnetfelder diskutiert [264]. Ne-
ben der Art des Legierungselementeinbaus ist für den Einsatz dieses Legierungssystems auch das
Diffusions- und Segregationsverhalten von Interesse. Durch Segregation des Legierungselementes
in die Korngrenzen kann die Korngrenzendiffusion herabgesetzt werden [265], woraus z.B. bei Lei-
terbahnen eine höhere Lebensdauer resultieren würde. Untersuchungen zu den Diffusions- und Se-
gregationseigenschaften im System Cu-Ag wurden ausschließlich an kompakten Materialen durch-
geführt, wobei die Ergebnisse in Abhängigkeit vom Ausgangsmaterial (z.B. Reinheitsgrad, poly-
kristallin/einkristallin), vom Temperaturregime und von der Methodik z.T. stark variieren [266]. So
lassen sich für die Aktivierungsenergie der Korngrenzendiffusion von Silber in Kupfer Werte zwi-
schen 0,62 eV und 1,39 eV finden. Auch die Werte für den exponentiellen Vorfaktor variieren über
Größenordnungen. Einen Überblick über Diffusionsdaten für Cu, Ag und Cu-Ag liefert Tab. 3.3.
Eine ausführlichere Übersicht über Diffusionsparameter findet sich in Referenz [266] bzw. in der
Diffusionsdatenbank vom National Institute for Materials Science (NIMS) in Japan2.
2z.B. verfügbar auf: <http://diffusion.nims.go.jp/index_eng.html>
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In der vorliegenden Arbeit stehen Untersuchungen bei Temperaturen bis maximal 500 °C bezüglich
des Einsatzgebietes im Mittelpunkt. Dieser Temperaturbereich gehört bei den Cu(Ag)-Legierungen
zum sog. C-Regime, bei dem das Legierungselement nahezu ausschließlich über die Korngrenzen
diffundiert. Die Volumendiffusion setzt erst im sog. B-Regime als dominierender Diffusionsmecha-
nismus ein.
System D [m2s−1] Referenz
Volumen-Selbstdiffusion
Cu 0,2 ·10−4 · exp
(
−193 kJ·mol−1RT
)
m2s−1 [96]
Ag 0,4 ·10−4 · exp
(
−183 kJ·mol−1RT
)
m2s−1 [96]
Volumen-Fremddiffusion
Ag in Cu 0,6 ·10−4 · exp
(
−194 kJ·mol−1RT
)
m2s−1 [267]
Cu in Ag 1,2 ·10−4 · exp
(
−194 kJ·mol−1RT
)
m2s−1 [96]
Korngrenzen-Selbstdiffusion
Cu 0,2 ·10−4 · exp
(
−104 kJ·mol−1RT
)
m2s−1 [112]
0,5 ·10−5 · exp
(
−81 kJ·mol−1RT
)
m2s−1 [265]
0,3 ·10−5 · exp
(
−120 kJ·mol−1RT
)
m2s−1 [266]
Ag 0,5 ·10−4 · exp
(
−90 kJ·mol−1RT
)
m2s−1 [112]
0,4 ·10−5 · exp
(
−68 kJ·mol−1RT
)
m2s−1 [268]
0,5 ·10−5 · exp
(
−84 kJ·mol−1RT
)
m2s−1 [266]
Korngrenzen-Fremddiffusion
Ag in Cu 1,7 ·10−4 · exp
(
−109 kJ·mol−1RT
)
m2s−1 [269]
Oberflächendiffusion
Cu 2 ·10−5 · exp
(
−75 kJ·mol−1RT
)
m2s−1 [270]
3 ·10−2 · exp
(
−160 kJ·mol−1RT
)
m2s−1 [271]
2,6 ·10−5 · exp
(
−87 kJ·mol−1RT
)
m2s−1 [272]
Tab. 3.3: Übersicht über Diffusionsdaten im System Cu-Ag.
Obwohl in den meisten Fällen auf Grund der Schwankungsbreite nicht ohne Weiteres möglich,
ist ein Vergleich der Ergebnisse aus den Referenzen [265], [269] und [268] durchführbar. Hierbei
wurde nicht nur die gleiche Methodik verwendet, sondern auch in einem vergleichbaren Tempera-
turregime gearbeitet. Abbildung 3.7 stellt die erzielten Ergebnisse zur Korngrenzendiffusion in den
Systemen Cu, Ag und Cu-Ag gegenüber. Im Vergleich mit der Selbstdiffusion von Kupfer in den
Korngrenzen diffundiert Silber signifikant langsamer.
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Eine Ursache ist die Bildung von stabilen zweidimensionalen Cu-Ag-Phasen in der Korngrenze, die
in dieser Form nicht im Volumen existieren [273]. Durch die gegenseitige Bindung wird das System
stabilisiert und es kommt zu der beobachteten Reduzierung der Ag-Korngrenzendiffusion [274].
Neben den Diffusionskonstanten und Aktivierungsenergien wurde des Weiteren aus Messungen der
Oberflächensegregation von Silber in Kupfer die Enthalphie für die Segregation von Silberatomen
zu ca. -37 kJ·mol−1 bis -40 kJ·mol−1 bestimmt [269, 275, 276].
Abb. 3.7: Korngrenzendiffusionskoeffizienten von Ag
in Ag [274], Cu in 5N8Cu und 5NCu [265] sowie von
Ag in 5N8Cu [269].
3.6.2 Cu(Ag)-Legierungsschichten
Während auf dem Gebiet der kompakten Cu(Ag)-Legierungen bereits zahlreiche Arbeiten bekannt
sind, existieren auf dem Gebiet der Legierungsschichten nur wenige Beiträge. Im Vergleich mit rei-
nen Cu-Schichten wurde bei Cu(Ag)-Schichten eine signifikant kleinere mittlere Korngröße im Aus-
gangszustand nach der Abscheidung beobachtet. Bei einer 500 nm dicken Schicht wurde für Kupfer
eine mittlere Korngröße von (272± 27) nm beobachtet, während sich diese bei einer Cu(3,0 at%
Ag)-Schicht bis auf (20± 1) nm reduzierte [230]. Dies ist Folge einer Verringerung der Atommo-
bilität und den damit veränderten Bedingungen der Keimbildung [277]. Durch eine Temperung
wird ein Kornwachstum hervorgerufen, wobei die resultierende Korngröße vom Silbergehalt, der
Schichtdicke und von der Glühtemperatur und -dauer bestimmt wird [230, 242]. Nach der Wärme-
behandlung einer Cu(1,0 at% Ag)-Schicht von 400 °C für 5 h wird eine Vergrößerung der mittleren
Korngröße von (39±2) nm auf (540±48) nm beschrieben [230], wobei auch bei der Cu(Ag)-
Legierungsschicht kristallographische Zwillingsbildung beobachtet werden kann.
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Im Verlauf der Gefügeentwicklung entstehen in den Schichten zahlreiche Löcher und Poren, die
auf eine Leerstellenagglomeration durch Materialverdichtung beim Wärmebehandlungsprozess
zurückzuführen sind. Des Weiteren wurden durch Le et al. sowie Zhao et al. eine Erhöhung
der Oberflächenrauheit durch Zulegieren von Silber beobachtet [241, 243]. Sowohl bei aufge-
dampften [230] und gesputterten [242] als auch bei elektrochemisch [241] hergestellten Cu(Ag)-
Legierungsschichten wurden nach einer Wärmebehandlung silberreiche Oberflächenbereiche beob-
achtet [230,241,243]. Derartige Segregationen wurden mit AES auch in gewissen Konzentrationen
bereits bei Auslagerung bei Raumtemperatur detektiert [244]. Barmak et al. [230] weisen auch dar-
auf hin, dass hierdurch die Legierungsschicht die Oberflächenenergie verringern kann. Als Grund
wird auch das geringe Oberflächenenergieverhältnis genannt [278]. Wie in Tab. 3.2 auf Seite 33 be-
reits aufgeführt, zeichnen sich Cu(Ag)-Legierungen durch geringe spezifische Widerstände aus. Im
Zuge einer Wärmebehandlung wird eine Verringerung des elektrischen Widerstandes beobachtet,
die sich innerhalb des Temperaturintervalls von 250 °C bis 400 °C vollzieht [231,241,243]. Der Wi-
derstand, der sich nach der Temperung in den Schichten einstellt, ist durch die Menge des gelösten
Silbers bestimmt und fällt zumeist nur geringfügig höher als bei reinen Kupferschichten aus (ca. 5%
bis 15%). Eine Cu(1,0 at% Ag)-Schicht (Dicke 1 µm) mit ρ = 2,9 µΩcm weist nach einer Tempe-
rung bei 400 °C/2h einen spezifischen elektrischen Widerstand von nur noch ρ = 2,1 µΩcm auf und
ist damit nur geringfügig höher als eine reine Kupferschicht der gleichen Dicke mit ρ = 2,0 µΩcm
[230]. Die Änderung der elektrischen Eigenschaften ist an die Entwicklung des Schichtgefüges
(Kornwachstum, Verringerung von Defekten, Umverteilung des Legierungselementes) gekoppelt.
Ko et al. wiesen darauf hin, dass sich bei einer gesputterten Cu(3,0 at% Ag)-Schicht eine erste silber-
reiche Phase nach einer Wärmebehandlung von 300 °C nachweisen lässt. Genaue Untersuchungen
zum exakten Ausscheidemechanismus sind allerdings im Falle von Cu(Ag)-Schichten nicht bekannt.
Mit Elektronenstrahlverdampfung hergestellte Cu(1,0 at% Ag)- und Cu(3,0 at% Ag)-Schichten wei-
sen nur eine geringe {111}-Fasertextur [243] auf bzw. sind nahezu untexturiert [231]. Nach einer
Temperung (z.B. 650 °C) verringert sich der regellose Anteil und die {111}-Komponente tritt stärker
hervor. Allerdings ist diese immer noch geringer ausgeprägt als bei reinen Kupferschichten [238].
Neben der {111}-Komponente zeigt sich auch eine {100}-Fasertexturkomponente, die nahezu den
gleichen Volumenanteil umfasst [238]. Die Textur ist nach einer Wärmebehandlung um so schwä-
cher ausgeprägt, je höher die Ag-Konzentration in der Schicht ist. Magnetrongesputterte Schichten
wiesen hingegen eine deutlich ausgeprägtere {111}-Fasertextur auf. Eine Möglichkeit der Herstel-
lung von Cu(Ag)-Schichten auf die Muppidi et al. [279] verweisen, ist die Erzeugung einer magne-
trongesputterten Cu(Ag)-Keimschicht auf die elektrochemisch eine Kupferschicht aufgebracht wird.
Bei einer anschließenden Wärmebehandlung diffundiert Silber infolge der thermisch aktivierten Ge-
fügeentwicklung in die {111}-texturierte Schicht ein. Hierbei wurde keine signifikante Änderung
der kristallographischen Textur, sondern einzig eine im Vergleich zu unlegierten Schichten verrin-
gerte mittlere Korngröße beobachtet. Eine weitere Möglichkeit der Cu(Ag)-Präparation ist die ge-
pulste elektrochemische Abscheidung von Cu/Ag-Multischichten aus einer Elektrolytlösung [280].
Durch Temperung können die einzelnen Schichten miteinander vermischt werden, wodurch eine
Legierung erhalten wird.
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ANALYTISCHE METHODIK
4.1 Abbildende Verfahren
Rasterelektronenmikroskop (REM)
In einem REM rastert ein Elektronenstrahl die Probenoberfläche ab, wobei die Elektronen in das
Material eindringen und mit den Atomen des Festkörpers in Wechselwirkung treten. Die entste-
henden Signale (z.B. Elektronen, Röntgenstrahlung) liefern Aussagen zu Oberflächeneigenschaf-
ten, Materialzusammensetzung sowie kristallographische Informationen. Für die Arbeiten stand ein
Leo Gemini 1530 (Fa. Zeiss) mit Feldemissionskathode zur Verfügung. Neben der Abbildung mit
Everhart-Thornley-, In-Lense- (SE) und Vierquadrantendetektor (BSE) gibt es Möglichkeiten der
EDX- und EBSD-Analyse. Für EBSD-Analysen wurden die Proben zur Minimierung der Ober-
flächenrauheit poliert. Die mechanische Politur wurde mit einer silikatischen Finalpoliturlösung
durchgeführt. Quantitative Analysen zum Schwefeleinbau in Cu(Ag)-Schichten wurden mit der
Elektronenstrahlmikroanalyse (ESMA/WDX) durchgeführt1. Die primäre Anregungsenergie betrug
20 keV (20 µA). Für die Wellenlängenanalyse wurde für Cu ein LiF- und für Schwefel ein ADP-
Einkristall eingesetzt. Als Standard für die Schwefelbestimmung wurde MoS2 verwendet. Als Feh-
lerquellen müssen nicht nur Matrixeffekte (Art des Elementstandards) sowie der nicht berücksich-
tigte Silbergehalt (0,2 at%), sondern auch der Fall einer dünnen Schicht berücksichtigt werden. Mit
einer Anregungstiefe von ca. 0,93 µm (Abschätzung nach [281], S.417), liegt das Anregungsvolu-
men bei einer gewählten Schichtdicke von 1 µm für CuKα-Photonen jedoch nahezu vollständig
innerhalb der Schicht.
Abbildung und Präparation mit fokussiertem Ionenstrahl (FIB)
Das Funktionsprinzip einer FIB-Anlage ist dem eines REM vergleichbar. Im Unterschied zum REM
rastert ein Ionenstrahl die Probe ab. Neben dem Abbilden (zumeist mit Elektronen; ausgeprägter
Channelling-Kontrast) gestattet der fokussierte Ionenstrahl ein gezieltes Zerstäuben (Sputtern) der
Oberfläche, wodurch eine Materialbearbeitung im Mikrometerbereich möglich ist. Des Weiteren
können bestimmte Gase gezielt in die Kammer eingebracht und durch Ionenbeschuss aufgespalten
werden. Die Spaltprodukte lagern sich auf der Oberfläche an, wodurch lokal Schichten (z.B. Pt, W)
abgeschieden werden können. Die Untersuchungen wurden in einer FIB 200 (Fa. FEI) mit Ga+-
Ionenstrahl durchgeführt.
1in Zusammenarbeit mit Dr. L. Schramm
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Für die Abbildung der Oberflächen wurden die ionenausgelösten Elektronen verwendet. Um ins-
besondere bei der Präparation von Schichtquerschnitten die Probenoberfläche zu schützen, wurden
Platinschichten (metallorganisches Gas: (CH3)3CH3C5H9Pt) in-situ erzeugt. FIB-Analysen werden
stets durch eine Implantation von Ga+-Ionen sowie einer Amorphisierung des Materials in den
Randbereichen begleitet.
Transmissionselektronenmikroskop (TEM)
TEM-Analysen wurden mit einem Tecnai F30 (Fa. FEI) durchgeführt2. Das Gerät arbeitet mit einer
Beschleunigungsspannung von 300 kV und ist mit einer Feldemissionskathode, einer „Super-twin
alpha“-Objektivlinse, einer Rastereinheit (STEM) mit Hellfeld-, Dunkelfeld- und Weitwinkeldun-
kelfeldringdetektor (HAADF), einem Röntgenspektrometer (EDX, Edax EDAMIII mit „super ultra
thin window“), einem abbildenden Energiefilter (Gatan GIF 200) sowie einer Multiscan CCD Ka-
mera (Gatan MSC 794) ausgestattet. Die Präparation von durchstrahlbaren Proben erfolgte mit der
FIB-Technik (Lamellenpräparation). Der Materialabtrag wird dabei in mehreren Schritten vorge-
nommen, wobei die Primärenergie der Ionen mit abnehmender Lamellendicke herabgesetzt wird.
Dies hat den Vorteil, dass die Dicke der amorphisierten Randzone bis < 20 nm minimiert werden
kann.
Rasterkraftmikroskop (AFM)
Für die Analyse der Oberflächenrauheit wurde ein Rasterkraftmikroskop (AFM) ULTRAObjec-
tive (Fa. SIS) verwendet. Als Rauheit einer Oberfläche wird die unregelmäßig oder regelmäßig
wiederkehrende Abweichung von einer geometrisch idealen Form verstanden. Die Messungen er-
folgten ausschließlich im berührungsfreien Modus („non-contact“, dynamisch). In dieser Betriebs-
art werden die langreichweitigen Kraftwechselwirkungen zwischen Probenoberfläche und AFM-
Biegebalkenspitze für die Oberflächencharakterisierung genutzt. Bei der dynamischen Methode
wird die Spitze zu resonanten Schwingungen angeregt. Als Messsignal dient die Verstimmung
der Resonanzfrequenz [282]. Eine quantitative Beschreibung ist durch die Berechnung von Rau-
heitsparametern aus der gemessenen Topographie möglich, z.B. quadratischer Mittenrauwert (RMS-
Rauheit).
4.2 Spektroskopische Verfahren
Optische Glimmentladungsspektroskopie (GD-OES)
Für Tiefenprofilanalysen3 mit HF-GD-OES [282] stand ein LECO SDP-750 mit Eigenbau HF-
Quelle zur Verfügung. Bei der GD-OES trägt ein Ar-Plasma kontinuierlich das Probenmaterial ab
(Sputterprozess: Rate bei Cu(Ag) ca. 250 nm/s), welches im Plasma elementspezifisch angeregt
wird. Aus der zeitlich spektroskopischen Analyse werden Elementtiefenprofile erhalten.
2 in Zusammenarbeit mit Herrn Dr. T. Gemming (IFW Dresden)
3 in Zusammenarbeit mit Herrn Dr. V. Hoffmann und Frau I. Wetzig (IFW Dresden)
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Im Rahmen der Arbeit erfolgte die Messung an den Elementen (bzw. Emissionslinien) Kupfer
(λCu =327,3 nm), Silber (λAg =338,2 nm), Tantal (λTa =362,6 nm), Stickstoff (λN =174,2 nm),
Silizium (λSi =288,1 nm), Sauerstoff (λO =130,2 nm), Wasserstoff (λH =121,5 nm), Schwefel
(λS =180,7 nm), Argon (λAr =415,8 nm) und Kohlenstoff (λC =156,1 nm). Eine Elementquantifi-
zierung aus den Profilen wurde nicht vorgenommen und ist auch nicht in jedem Fall möglich (z.B.
Wasserstoff). Die in der Arbeit dargestellten Tiefenprofile gestatten somit nur qualitative Vergleiche
unterschiedlicher Elemente und semi-quantitative Vergleiche bei Einzelelementanalysen. Der Ar-
Sputterprozess wirkt auf einer kreisförmigen Fläche von ca. 4,2 mm2. Aus diesem Grund können
geringe laterale Inhomogenitäten im Mikrometerbereich nicht aufgelöst werden. Das Profil des ent-
stehenden Kraters beeinflusst direkt die Tiefenauflösung, wobei die Rauheit des Kraterbodens und
die Form der Flanken bedeutende Parameter sind [283, 284]. In Abhängigkeit vom Materialsystem
existieren noch sog. Fokussierungseffekte [285], welche zusätzliche negative Einflüsse verursachen
können. Die Rauheit des Kraterbodens wird durch die variierenden Sputterraten unterschiedlicher
kristallographischer Orientierungen sowie von Phasen beeinflusst. Um Variationen im Ar-Fluss und
folglich in der Sputterrate auszugleichen, wurden alle Tiefenprofile auf das Ar-Signal normiert und
zusätzlich auf die Intensität eines Referenzsignals (Si-Einkristall, Orientierung <100>) korrigiert.
Die Sputtertiefe wird bei GD-OES-Messungen mit der Sputterzeit korreliert. Ein Ausgleich von
geringen Schichtdicken- und Sputterratenunterschieden wurde durch Anpassung der Zeitachse (x-
Achse) an die Position des Ta-Signals des Barrieresystems erzielt. Ist das Signal-Rausch-Verhältnis
klein, wird das Rauschniveau in den entsprechenden Abbildungen dargestellt. Vorhandene Ober-
flächenkontaminationen können bei Zündung des Ar-Plasmas zu einer Überhöhung der Signalin-
tensitäten führen. Aus diesem Grund können Oberflächenanreicherungen nicht in jedem Fall nach-
gewiesen werden. Die elementspezifischen Rauschniveaus der GD-OES-Signale wurden jeweils
an einem Si-Einkristall (Orientierung <100>) bestimmt. Alle Proben wurden vor einer GD-OES-
Analyse in einem Luft-Niederdruckplasma gereinigt, um insbesondere kohlenstoffhaltige Spezies
von der Oberfläche zu entfernen.
Photoelektronenspektroskopie (XPS)
Zur Aufklärung des Bindungszustandes von Schwefel in Cu(Ag)-Schichten wurde die Photoelektro-
nenspektroskopie [282] eingesetzt4. Bei der XPS lösen eingestrahlte Röntgenphotonen Elektronen
aus der Festkörperoberfläche aus. Durch Analyse der kinetischen Elektronenenergie lassen sich
Rückschlüsse auf das chemische Element sowie auf Bindungszustände ziehen. Für die Untersu-
chungen stand eine PHI5600CI von Physical Electronics zur Verfügung (MgKα Strahlungsquelle
(1253,6 eV; 15 kV, 350 W), Kammerbasisdruck: 2 · 10−8 Pa). Die Elektronenenergie wurde bei
einem Abnahmewinkel von 45° mit einem Halbkugelanalysator bei fester Passenergie für Über-
sichtspektren von 94 eV (Schrittweite: 0,8 eV) und für Multiplexmessungen von 29 eV (Schrittwei-
te: 0,125 eV) bestimmt. Zusätzlich ermöglicht ein Ar-Ionenstrahl einen Materialabtrag für Tiefen-
profilanalysen bzw. für die Beseitigung von Kontaminationsschichten.
4 in Zusammenarbeit mit Herrn Dr. R. Reiche (IFW Dresden)
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Auger-Elektronenspektroskopie (AES)
Die AES [282] verwendet die Auger-Elektronen, um örtlich hochaufgelöste Informationen über die
chemische Oberflächenzusammensetzung zu erhalten. Die Untersuchungen wurden an der Mikro-
sonde PHI660 von Physical Electronics durchgeführt5. Es wurde mit einer Primärenergie von
10 keV und einem Elektronenstrom von 1 nA bis 10 nA gearbeitet. Der Abtrag der Probenober-
fläche erfolgte durch Sputtern mit Ar-Ionen unter einem Einfallwinkel von 60° mit einer Energie
von 1,5 keV.
Sekundärionenmassenspektroskopie (SIMS)
Die Sekundärionenmassenspektroskopie [282] wurde für die Analyse von O und H sowie für den
Nachweis von Cl, ergänzend zu den GD-OES-Messungen, verwendet6. Bei der SIMS wird die Pro-
benoberfläche durch Ionenbeschuss abgetragen, wobei die abgestäubten Atome, Partikel und Ionen
mit einem Massenspektrometer identifiziert werden. Die Messungen wurden an einem PHI6300
(Quadrupolsystem) durchgeführt (Primärionen Cs+; 3,5 keV; 160 nA). Die analysierte Probenflä-
che betrug 300 µm x 300 µm. Problematisch sind auftretende Matrixeffekte, da diese in Abhängig-
keit vom chemischen Oberflächenverhalten bzw. der Oberflächenzusammensetzung um Größenord-
nungen variieren können. Somit sind quantitative Aussagen zu den Elementkonzentrationen nicht
direkt ableitbar. Die verwendeten Cs+-Ionen erzeugen eine hohe Sensitivität für die analysierten
Elemente.
Atomabsorptionsspektrometrie (AAS)
Um Silber in den abgeschiedenen Cu(Ag)-Schichten zu quantifizieren, wurde die Atomabsorp-
tionsspektrometrie (AAS 6 vario, Fa. Analytik Jena AG) eingesetzt7. Für die Analyse wurden die
Schichten selektiv vom Substrat mit verdünnter Salpetersäure (HNO3) abgelöst. Die Ermittlung des
Kupfer- und Silbergehaltes erfolgte mit der Flammen-AAS und je nach Erwartungswert für Silber
zusätzlich mit der Graphitrohrtechnik. Um den Silbergehalt der abgeschiedenen Schichten im Aus-
gangszustand charakterisieren zu können ist es erforderlich, den Anteil der Kupferkeimschicht zu
korrigieren. Hierbei ergab sich ein Korrekturfaktor von 0,8936 µg CuKeimschichtmg Substrat bis 0,9633
µg CuKeimschicht
mg Substrat .
Mit Ausnahme der Silbergehalte der Leiterbahnen sind alle in der Arbeit angegebenen Werte Gehal-
te des Ausgangszustandes. Die mit einer Wärmebehandlung (Gefügeentwicklung; Abschnitt 6.1.4)
verbundene Integration der Kupferkeimschicht in die Cu(Ag)-Schicht führt zu einer Verringerung
des Silbergehaltes um ca. 10 %.
5 in Zusammenarbeit mit Herrn Dr. S. Baunack (IFW Dresden)
6 in Zusammenarbeit mit Herrn Dr. S. Oswald (IFW Dresden)
7 in Zusammenarbeit mit Herrn Dr. J. Acker, Frau A. Voß, R. Buckan (IFW Dresden)
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Die Untersuchung ausgewählter Gefügeeigenschaften (Gitterkonstante, Textur) erfolgte mit Rönt-
genweitwinkelbeugungsverfahren (XRD). Es wurde sowohl in symmetrischer Strahlführung (θ -2θ -
Messung) als auch mit streifendem Einfall (GA-XRD) gemessen. Die XRD-Verfahren erfassen die
kristallinen Materialanteile. Es lassen sich Aussagen zur Phasenzusammensetzung (2θ -Peaklagen),
zu Gitterparametern, zur Kristalltextur, zu Kristallitgrößen und mechanischen Spannungen erzielen.
Die Messungen wurden an einem Philips X´Pert Pro mit Euler-Wiege, primärseitigem Röntgenspie-
gel, sekundärseitigem Kollimator und Graphitmonochromator durchgeführt. Es wurde eine CuKα-
Strichfokus-Röntgenröhre (λ= 0,15418 nm, I = 40 mA, U = 40 kV) eingesetzt. Die detektierten Re-
flexe wurden zur Identifizierung mit der PDF-Datenbank (Powder Diffraction File [286]) verglichen.
Die Bestimmung von Kristallitgrößen der Silberausscheidungen wurde an dem einzig messbaren
{111}-Reflex durchgeführt (keine Williamson-Hall-Auftragung möglich). Aus den symmetrischen
2θ -θ -Messungen lassen sich durch Auswertung der Peakbreiten nach der Scherrer-Formel [287]
(Gleichung 4.1) die Kristallitgrößen d in Normalenrichtung zur Probenoberfläche abschätzen. Zur
Auswertung wurde die Näherung in der Cauchy-Form verwendet. Gleichung 4.1 enthält einen elas-
tischen Verzerrungsanteil (z.B. Versetzungen, Fremdatome) von 2 ·∆ε sinθ [288,289], wobei lokale
Spannungsfelder (Eigenspannungen III. Art [290]) eine statistische Fluktuation der Netzebenenab-
stände um einen Mittelwert hervorrufen. Der Korngrößenanteil λK2d (mit K ≈ 1) resultiert aus der
endlichen Anzahl von reflektierenden Netzebenen.
FWHMθ · cosθ ≈
λK
2d
+2 ·∆ε sinθ (4.1)
Unter der Annahme, dass die Ausscheidungen hinreichend klein sind, wurde auf den Verzerrungs-
anteil verzichtet (Unterschätzung der mittleren Korngrößen möglich). Die gerätebedingte Peakver-
breiterung wurde an Si-Einkristallen am {111}- und {400}-Reflex bestimmt, linear interpoliert
und entsprechend korrigiert. Die röntgenographische Spannungsanalyse nach der sin2 ψ-Methode
[290,291] erfolgte sowohl bei Kupfer als auch bei Silber am {111}-Reflex, wobei eine genaue Mes-
sung durch präzise Probenjustage mit Reflektrometriemethoden (exakte Ermittlung der Probenhöhe
sowie der 2θ - und ω-Nulllage) erzielt werden konnte. Für Kupfer wurden die von Eigenmann et al.
experimentell bestimmten röntgenelastischen Konstanten (s1 = −1,81 TPa−1, s2 = 15,74 TPa−1)
verwendet, während diese für Silber aus der Steifigkeitsmatrix mit C11 = 122 GPa−1,C12 =
92 GPa−1,C44 = 45,5 GPa−1 [292] zu s1 =−2,57 TPa−1 und s2 = 21,98 TPa−1 berechnet wurden.
Aus den Messungen mit positiven sowie negativen Kippwinkeln ψ (sin2 ψ = 0,1 · i mit i = 0,1, ...,9)
wurde die dehnungsfreie Gitterkonstante extrahiert [293]. Bei Kupfer waren höher indizierte Refle-
xe zugänglich, welche sich auf Grund der größeren Peaklagenverschiebungen prinzipiell besser für
die Analyse eignen würden. Allerdings sind die röntgenelastischen Eigenschaften von Reflexen
mit {h6=k 6=l} in diesem Fall anisotrop und führen zu Nichtlinearitäten zwischen sin2 ψ und dem
Netzebenenabstand [294,295] (Abb. 6.10 auf Seite 74). Kristallographische Vorzugsorientierungen
(Texturen) in Cu(Ag)-Schichten wurden anhand von Polfigurenschnitten untersucht. Die Intensitäts-
verläufe im Bereich −80°≤ ψ ≤ 80° (∆ψ = 0,2°) wurden mit festem 2θ -Winkel in symmetrischer
Strahlführung für die Kupferreflexe {111} (2θ = 43,24°), {200} (2θ = 50,54°) und {311} (2θ =
89,80°) aufgezeichnet.
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Andere Reflexe wiesen entweder eine Überlagerung mit dem intensiven {400}-Si-Substratreflex
oder ein unzureichendes Signal-Rausch-Verhältnis auf. Die Untersuchung der Phasenzusammenset-
zung, speziell der dünnen Barriereschichten, wurde mit GA-XRD (ω = 2°) durchgeführt, um ein
größeres Anregungsvolumen und geringere Störeinflüsse durch das Substrat zu erzielen.
4.4 Substratkrümmungsmessungen
Die Untersuchung der thermomechanischen Eigenschaften erfolgte unter Verwendung der Substrat-
krümmungsmethode [93]. Schichten auf einem Substrat stehen zumeist unter mechanischen Span-
nungen. Diese üben eine Kraft (bzw. Biegemoment) auf das Substrat aus, welche zu einer Verkrüm-
mung des Schicht-Substratverbundes führt. Ist die Schichtdicke h f gegenüber der Substratdicke hs
hinreichend klein, so wird der Krümmungsradius nur durch die Materialeigenschaften (biaxialer
Elastizitätsmodul Ms) des Substrates bestimmt. Der Krümmungsradius ist mit der Schichtspannung
nach Stoney [296] gemäß Gleichung 4.2 verknüpft.
σ f =
1
6
· Es
1−νs
· h
2
s
h f
·
(
1
r1
− 1
r0
)
(4.2)
Die Stoney-Gleichung behält bis h f /hs ≤ 0,1 ihre Gültigkeit [297], was die Anwendung im Rah-
men der Arbeit rechtfertigt. Für Substratkrümmungsmessungen sind Substrate mit isotropen biaxia-
len Moduln erforderlich [298]. Die im Rahmen der Arbeit eingesetzten <100>-orientierten Si-
Einkristallscheiben erfüllen diese Bedingung mit Ms = 180,5 GPa [299], wobei die vorhandenen
thermischen Siliziumoxidschichten einen vernachlässigbaren Einfluss auf die elastischen Eigen-
schaften ausüben. Neben den Substrateigenschaften erfordert eine akkurate Spannungsbestimmung
die genaue Kenntnis der Schichtdicke, welche hinreichend homogen sein sollte. Die intrinsischen
Schichtspannungen nach der Abscheidung wurden aus dem Krümmungsradienunterschied von un-
beschichtetem und beschichtetem Substrat mit Gleichung 4.2 errechnet. Die Messung der Krüm-
mungsradien erfolgte über dem Durchmesser (Rotation 8 x 45°) laseroptisch in einem FLX 2400
(Fa. Tencor Instruments). Der Fehler der Spannungsbestimmung beträgt für die untersuchten Pro-
ben ca. ±20 %. Die Ermittlung der Spannungsänderung in Abhängigkeit von Temperatur (maxi-
mal 500 °C) und Zeit wurde in einer Eigenbauanlage, welche in [300] ausführlich beschrieben ist,
durchgeführt. Die Krümmungsmessung erfolgte ebenfalls laseroptisch unter Vakuumbedingungen
(≤ 10−3 Pa) an Streifen (59 mm x 6 mm), welche entlang der <100> Richtung aus dem Substrat mit
Anritzen und Brechen [301] präpariert wurden. Die Heiz- und Kühlrate betrug 4 K·min−1, wobei
sich diese auf Grund der Ofenwärmekapazität beim Abkühlen ab Temperaturen ≤ 180 °C verrin-
gert. In Abhängigkeit der Schichtdicke (250 nm bis 1000 nm) können Spannungsunterschiede von
0,5 MPa bis 1,0 MPa registriert werden. Unter Einbeziehung sämtlicher Messfehler ergibt sich ein
Fehler von bis zu ±50 MPa für die Absolutspannungslage. Der Spannungsnullpunkt kann bis auf
±25 MPa anhand von Spannungsrelaxationskurven, die bei verschiedenen Spannungsniveaus und
Temperaturen bestimmt wurden, ermittelt werden. Eine umfassende Fehlerbetrachtung findet sich
in [98]. Druckspannungen werden nachfolgend mit negativem und Zugspannungen mit positivem
Vorzeichen angegeben.
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Die Bestimmung der elektrischen Eigenschaften unter ambienten Bedingungen erfolgte nach der
Methode von van der Pauw [4,302] an Cu(Ag)-Proben der Fläche 1 x 1 cm2. Die Stromeinspeisung
(I) bzw. Spannungsmessung (U) erfolgte wechselseitig mit vier Sonden (A,B,C,D) an beliebigen
Punkten des Umfangs. Der spezifische elektrische Widerstand ρ ergibt sich gemäß Gleichung 4.3
und ist direkt an die Homogenität und die genaue Bestimmung der Schichtdicke h f geknüpft. Für
den ermittelten Widerstandswert kann ein maximaler Fehler von ±10% angenommen werden.
exp(−
π ·h f
ρ
·R1)+ exp(−
π ·h f
ρ
·R2) = 1 mit R1 =
UDC
IAB
, R2 =
UAD
IBC
(4.3)
Zur Ermittlung der temperaturabhängigen Widerstandsentwicklung von Cu(Ag) Schichten sowie
bei Elektromigrationsexperimenten erfolgte die Widerstandsbestimmung nach der Vierpunktmetho-
de [4, 303] unter Vakuumbedingungen (p ≤ 10−3 Pa) an Kammstrukturen und Leiterbahnen. Bei
dieser Messmethode ist die Stromeinspeisung von der Spannungsmessung entkoppelt. Der spezi-
fische Widerstand ergibt sich aus den Geometrieparametern (Leiterlänge lL bzw. -breite bL) nach
Gleichung 4.4:
ρ = R · A
l
=
U
I
·
b ·h f
l
. (4.4)
4.6 Wärmebehandlungen
Die im Rahmen der Arbeit an Cu(Ag)-Proben durchgeführten Wärmebehandlungen erfolgten
weitgehend unter Vakuumbedingungen (p ≤ 10−3 Pa). In Anlehnung an die Untersuchung des
Spannungs-Temperaturverhaltens erfolgte die Temperung zumeist zyklisch bis max. 500 °C, z.T.
mit eingeschobenen Haltezeiten und mit Heiz- bzw. Kühlraten von 4 K·min−1. Abweichungen von
diesen Bedingungen sind im nachfolgenden Text vermerkt. Bezüglich der Temperzyklen bedeutet
z.B. die Angabe 3x500 °C, dass die entsprechende Probe drei Wärmebehandlungszyklen bis 500 °C
mit einer Heiz- bzw. Kühlrate von 4 K·min−1 durchlaufen hat. Die Bezeichnung 500 °C/2h steht
hingegen für eine Wärmebehandlung mit einer Haltezeit von 2 h bei einer Glühtemperatur von
500 °C.
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KAPITEL 5
HERSTELLUNG VON
CU(AG)-DÜNNSCHICHTEN
5.1 Grundlagen der ECD von Cu(Ag)-Schichten/Legierungsschichten
Für die allgemeinen Grundlagen der elektrochemischen Beschichtung bzw. der Elektrochemie sei
auf die entsprechende Literatur [4,138–140,304,305] verwiesen. Das gleichzeitige Abscheiden ver-
schiedener Ionen aus wässrigen Lösungen an einer Elektrode wird bei vielen elektrochemischen
Beschichtungen beobachtet, wobei insbesondere die Wasserstoffabscheidung zu erwähnen ist. Die
Umsetzung von positiv geladenen Ionen (z.B. Cu2+, Ag+) findet an der Kathode statt. Für schwe-
felsaure Kupferelektrolyte wird in der Literatur [139, 306] eine Stromausbeute von 100 % ange-
geben, was bedeutet, dass neben der Kupferabscheidung keine weiteren Sekundärprozesse an der
Kathode ablaufen. Entscheidend für das gleichzeitige Abscheiden von Ionen an einer Elektrode
sind neben dem gleichen Vorzeichen der Ladung auch deren elektrochemische Potentiale [4]. Sind
diese ungefähr gleich bzw. lassen sie sich über Komplexbildung der entsprechenden Ionen einan-
der annähern, so ist eine gemeinsame Abscheidung möglich bzw. unumgänglich. Auskunft über
die Annäherung der Abscheidepotentiale geben die Elektrodenpotential-Stromdichte-Kurven. Bei
Kupfer (E◦ = 0,34 V) und Silber (E◦ = 0,80 V) liegen die Abscheidepotentiale zunächst zu weit
auseinander. Deshalb wird bei der Elektrolyse zuerst nur das edle Silber abgeschieden. In Abhän-
gigkeit von der Ag-Ionenkonzentration kann bei fortgeführter Steigerung der Abscheidespannung
der Strom nicht mehr vollständig von den Silberionen getragen werden, da die Bereitstellung entla-
dungsfähiger Silberionen durch die Diffusion bzw. Konzentration im Elektrolyten beschränkt wird
(Grenzstromdichte). Um eine weitere Zunahme des Stromes zu erzielen, muss die Abscheidespan-
nung so weit erhöht werden, bis das Abscheidepotential der nächst edleren Komponente (Kupfer)
erreicht wird. Durch Steigerung der Stromdichte wird somit in zunehmendem Maße das unedlere
Kupfer an der Kathode mit abgeschieden, wobei allerdings die Abscheiderate des edleren Silbers
unverändert bleibt. Die Zusammensetzung der wachsenden Schicht hängt neben der verwendeten
Stromdichte von folgenden Parametern ab:
• Konzentration der Kupfer- bzw. Silberionen (bzw. deren Aktivität: Nernst´sche Gleichung
[4])
• Elektrolytbadbewegung/Konzentrationsprofile innerhalb des Bades
• Elektrolyttemperatur
• depolarisierend bzw. polarisierend wirkende Additive
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5.2 ECD-Beschichtungsapparatur
Für die galvanische Abscheidung von Cu(Ag)-Schichten auf Si-basierten Substraten wurde eine
elektrochemische Beschichtungsapparatur entwickelt1 (Abb. 5.1). Die Konstruktion der Anlage er-
folgte nach folgenden Kriterien:
• Beschichtung auf Substraten mit mindestens 75 mm Durchmesser
• Abscheidung aus einem schwefelsauren CuSO4-basierten Elektrolyten
• Einsatz geringer Elektrolytmengen zur Minimierung der Betriebskosten (Chemikalienmenge
und -entsorgung)
• homogene Beschichtung
• hohe Reinheit der Schichten (Vermeidung von Kontaminationsquellen)
• Variation ausgewählter Beschichtungsparameter (z.B. Stromdichte, Elektrodenabstand, Elek-
trolytströmung)
Abb. 5.1: Entwickelte Anlage zur ho-
mogenen elektrochemischen Abschei-
dung von Cu(Ag)-Schichten auf Sub-
strate mit einem Durchmesser von ma-
ximal 100 mm.
Die eingesetzten Materialien, die mit dem Elektrolyten in direktem oder engem Kontakt stehen
wurden so gewählt, dass diese sich chemisch inert gegenüber der Elektrolytlösung verhalten (z.B.
PVC, Teflon, Polypropylen).
ECD-Reaktor
Der ECD-Reaktor besteht aus einem transparenten Duranglaszylinder, der von einem Teflonring
bzw. einer Teflonplatte gefasst und mit Vitonringen gedichtet ist. Die Gesamtkonstruktion wird
zusätzlich durch einen Aluminiumring an der Unterseite sowie durch seitliche Al-Stäbe versteift.
1 siehe Anhang
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Der Reaktor ist bezüglich seiner Längsachse rotationssymmetrisch (mit Ausnahme des Probentrans-
fers). Ein Betrieb der Anlage ist mit einem Elektrolytvolumen von 1,5 l bis 3,5 l möglich. Zur
Vermeidung von Kontaminationen sowie aus Sicherheitsgründen (Spritzschutz) ist der Reaktor mit
einer Abdeckung versehen (Material: Polystyrol).
Elektrolytumwälzung
Während der Abscheidung verringert sich in ruhenden Elektrolyten die Konzentration der entspre-
chenden Ionen am Substrat gegenüber der Konzentration im Inneren des Elektrolyten, was wesent-
lich durch die innere Konvektion bzw. Diffusion bestimmt wird und Inhomogenitäten bei der Ab-
scheidung hervorrufen kann. Des Weiteren kann der Transport der zu entladenden Ionen aus dem
Inneren des Elektrolyten an die Substratoberfläche zum begrenzenden Faktor für die Stromdichte
werden bzw. das Abscheidepotential oder die Überspannung signifikant erhöhen. Befindet sich das
Substrat in vertikaler Position, ist mit der Ausbildung eines Konzentrationsgradienten und folglich
mit einer stetigen Schichtdickenvariation in vertikaler Richtung zu rechnen [307]. Weitaus bessere
Konzentrationsprofile werden bei horizontaler Anordnung erzielt. Eine Möglichkeit die Konzentra-
tionsprofile über dem Substrat zu homogenisieren bzw. ortsfeste Konzentrationsgradienten zu un-
terbinden, ist die Umwälzung des Elektrolytbades. Zur gezielten Bewegung des Elektrolyten ist die
Anlage mit einem speziellen Pumpsystem ausgestattet. Dieses System ermöglicht das Absaugen des
Elektrolyten im Zentrum des Reaktorbodens und die zentrale Zuführung durch die Gegenelektrode.
Die Elektrolytströmung kann gezielt durch variable Düsen beeinflusst werden. Das Pumpsystem
ermöglicht Durchflussraten von 2 l ·min−1 bis 7,5 l ·min−1. Mit den im Rahmen der Arbeit entwi-
ckelten Düsen war es jedoch nicht möglich, eine deutlich positive Wirkung auf die Homogenität der
Schichtdicke oder die Oberflächenrauheit zu erzielen. Daher wurde diese Option nicht genutzt.
Elektrodensystem
Das Elektrodensystem beeinflusst maßgeblich das elektrische Feld und somit die (primäre) Strom-
dichteverteilung über dem Substrat. Obwohl lokale Variationen in der Stromdichteverteilung durch
die Streufähigkeit des Elektrolyten ausgeglichen werden können, bleibt die Geometrie und Anord-
nung der Elektroden ein sehr bedeutender Einflussfaktor auf die Schichtdickenhomogenität. Insbe-
sondere an Kanten ergibt sich eine Bündelung der elektrischen Feldlinien und folglich eine höhere
Stromdichte (Abscheiderate). Zur Realisierung einer homogenen Beschichtung befindet sich das
Elektrodensystem, bestehend aus Gegen- und Arbeitselektrode (Material: Kupfer), in horizontaler
Anordnung (Abb. 5.2). Die Gegenelektrode (Anode) ist im Reaktordeckel flexibel verankert, so dass
eine Variation des Elektrodenabstandes im Bereich von 0 mm bis 70 mm realisiert werden kann.
Elektrolyte verhalten sich wie Ohm´sche Widerstände, weshalb die lokale Stromdichte umgekehrt
proportional zum lokalen Elektrodenabstand ist [139].
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Die Arbeitselektrode (Kathode) besteht aus dem eigentlichen Substrat und einer speziell geformten
Teflonhalterung mit Kupferring, der das Substratmaterial elektrisch an dessen Oberfläche kontak-
tiert. Die ringförmige Ausbildung dieser Elektrode führt zu einer Verlagerung der inhomogenen,
kantennahen elektrischen Feldbereiche vom Substrat auf den Elektrodenring. Zur Minimierung von
Kanteneffekten wurden alle kritischen Elektrodenbereiche abgerundet. Eine Simulation2 des elek-
trischen Potentialfeldes bei Verwendung einer Arbeitselektrode für die Beschichtung von Substra-
ten mit 100 mm Durchmesser ist in Abb. 5.2 dargestellt. Die Simulation wurde für einen CuSO4-
basierten, schwefelsauren Elektrolyten3, einen Elektrodenabstand von 30 mm und eine angelegte
elektrische Arbeitsspannung von 1 V durchgeführt. Die Feldverteilung zwischen den Elektroden ist
weitgehend homogen, wobei die inhomogenen Bereiche in der äußeren Zone des Elektrodenringes
liegen. Durch diese Art der Kontaktierung wird ein Randstreifen von ca. 2 mm am Substrat von der
Abscheidung abgeschirmt. Im Rahmen der Arbeit wurde sowohl ein Arbeitselektrodensystem für
die Beschichtung von Substraten mit 75 mm als auch von 100 mm Durchmesser entwickelt. Das
Einschleusen der Arbeitselektrode in den Elektrolyten erfolgt über ein Transfersystem (Material:
PVC).
Abb. 5.2: Elektrische Potentialver-
teilung innerhalb des ECD-Reaktors
bei einer Spannung von 1 V und ei-
nem CuSO4-basierten Elektrolyten.
Im Bereich des Substrates ist der Po-
tentialverlauf weitgehend homogen.
2 Software Cell-Design (L-Chem Inc.)
3 0,24M CuSO4; 1,8M H2SO4; ρ = 1,82 Ω cm
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5.3 Der Cu-Ag-Elektrolyt
In Anlehnung an die elektrochemische Herstellung reiner Kupferschichten wurde für die Erzeugung
von Cu(Ag)-Schichten ein schwefelsaurer Elektrolyt verwendet. Die Grundzusammensetzung ent-
spricht dem kommerziellen Elektrolyten Cubath® SC (Fa. Enthone GmbH). Dieser Elektrolyt wurde
in seiner Zusammensetzung speziell für die Erzeugung von Leiterbahnen für ULSI-Anwendungen
konzipiert. Für die Verbesserung der Qualität der Kupferabscheidung werden von Enthone die Ad-
ditive Cubath® SC MD und Cubath® SC LO70/30 empfohlen. Diese Additive wurden dem Elek-
trolyten für die Cu(Ag)-Abscheidung in der für den reinen Kupferbeschichtungsprozess optimier-
ten Konzentration beigemischt. Als Lieferant für Silberionen wurde dem Elektrolyten zusätzlich
AgNO3 zugeben, welches in der Elektrolytlösung in Ag+- und NO−3 -Ionen dissoziiert. Obwohl
Chlor eine bedeutende Rolle für die Kupferabscheidung spielt [139, 145, 153], ist die Existenz von
Cl−-Ionen in einer wässrigen Lösung gemeinsam mit Ag+-Ionen nur schwer möglich. Ag+- und
Cl−-Ionen reagieren im Elektrolyten unter Bildung des schwer löslichen Salzes AgCl (weißer Nie-
derschlag). Auf Grund des geringen Löslichkeitsproduktes von 1,7 ·10−10 mol2l−2 [138] würde bei
Zugabe eines der Ionen das andere jeweils in seiner Konzentration im Elektrolyten stark verringert
werden. Um entsprechend hohe Silberionenkonzentration gewährleisten zu können, musste auf die
Zugabe von Chlor verzichtet werden. Die Abwesenheit von Chlor im Elektrolyten ist als kritisch
für die Abscheidung zu betrachten, da nicht nur die Cu-Abscheidung direkt, sondern auch die Wir-
kung bestimmter Additivkomponenten beeinflusst werden kann (z.B. PEG). Der Einfluss von Ag+-
und NO−3 -Ionen auf den Beschichtungsprozess ist nicht bekannt. Der für die Cu(Ag)-Abscheidung
verwendete Elektrolyt setzt sich wie folgt zusammen:
• Kupfer-Basiselektrolyt
– 67 g·l−1 CuSO4 ·5H2O (entspricht 17 g·l−1 Cu)
– 170 g·l−1 H2SO4
– bidestilliertes Wasser (H2Obidest.)
• elektrolytische Additive
– 8 ml·l−1 Cubath® SC MD (Fa. Enthone GmbH)
– 2 ml·l−1 Cubath® LO 70/30 (Fa. Enthone GmbH)
• Silberquelle
– 0 ml·l−1 bis 20 ml·l−1 AgNO3 Lösung (0,1 M)
Bei der verwendeten Konzentration von CuSO4 kann davon ausgegangen werden, dass Stromaus-
beuten von nahezu 100 % erreicht werden. Nach Kanani [139] arbeiten schwefelsaure Kupfersulfat-
elektrolyte bei Raumtemperatur ab einem Kupfergehalt von ca. 8 g·l−1 bereits mit dieser Ausbeu-
te. Die eingesetzte Menge an Kupfer liegt noch deutlich unterhalb der Löslichkeitsgrenze von ca.
54 g·l−1. Aus diesem Grund ist nicht mit dem Auftreten von erhöhten Rauheiten und Poren, die auf
das Ausfällen von CuSO4 zurückzuführen sind, zu rechnen.
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Das als Kupfersulfatquelle verwendete Kupfer(II)-sulfat-Pentahydrat CuSO4 · 5H2O (Qualität: zur
Analyse, Fa. Merck KGaA) erfüllt die Anforderungen nach DIN 50972.
Die zugesetzte Schwefelsäure erhöht die Leitfähigkeit sowie die Makrostreufähigkeit des Elektro-
lyten und verhindert die Ausbildung von oxidischen Schichten [137]. Es wurde chemisch reine
Schwefelsäure (Qualität: zur Analyse, Fa. Merck KGaA) gemäß DIN 50973 zugegeben.
Die genaue chemische Zusammensetzung der Additive ist nicht bekannt und kann auf Grund der
zahlreichen Zusätze und deren Modifikationen nur schwer bestimmt werden. Cubath® SC LO 70/30
ist ein Additiv, das die Duktilität verbessern und die Rauheit verringern soll. Das Additiv enthält
bereits eine Chlorionenkonzentration von ca. 0,7 mg·l−1, die vor Anwendung im Elektrolyten durch
Zugabe von AgNO3 ausgefällt wurde. Die Anwesenheit von Chlor sowie der Anwendungsbereich
deuten darauf hin, dass dies ein wachstumshemmendes Additivgemisch ist. Chemische Analysen4
zeigen, dass es sich aller Wahrscheinlichkeit nach um eine Mischung aus PEG und einer stickstoff-
haltigen Komponente (z.B. JGB) handelt. Laut Hersteller Enthone ist der Gesamtgehalt an metal-
lischen Verunreinigungen (z.B. Eisen, Blei, Chrom) < 1,4 mg·l−1. Das zweite Additiv Cubath®
MD scheint hingegen zu den wachstumsfördernden Additiven zu gehören und aus mindestens zwei
funktionellen Komponenten zu bestehen. Eine der Komponenten konnte zweifelsfrei als SPS iden-
tifiziert werden. Bei der zweiten Komponente handelt es sich um ein Polymer, was allerdings nicht
näher charakterisiert werden konnte. Die Mengen an metallischen Verunreinigungen ist bei diesem
Zusatz gemäß Hersteller < 2 mg·l−1.
5.4 Substratmaterial
Basismaterial
Den Kern des Substrates bilden p-dotierte Siliziumeinkristallscheiben5 (Si-Wafer) der Fa.
CrysTec GmbH Kristalltechnologie mit einer <100>-Kristallorientierung in Normalenrichtung zur
Oberfläche. Es wurden sowohl Wafer mit 76 mm (exakt 3 Zoll) als auch mit 100 mm Durchmes-
ser verwendet. Bei den 76 mm-Scheiben betrug die Dicke 375 µm und bei den 100 mm-Scheiben
525 µm. In beiden Fällen war jeweils die Vorderseite poliert und die Rückseite geätzt. Durch ther-
mische Oxidation wurde auf beiden Seiten jeweils eine 1 µm dicke, dielektrische amorphe SiO2-
Schicht erzeugt. Die thermische Oxidschicht auf der Unterseite verhindert das elektrochemische
Beschichten der Rückseite, da auf Grund der isolierenden Eigenschaften dieser Schicht eine Entla-
dung von Ionen vollständig unterbunden wird.
Diffusionsbarrieren
Als Barrieresystem wurden Ta-basierte Schichtsysteme, mit TaN/Ta als Hauptsystem (vgl. Ab-
schnitt 3.1.2), eingesetzt. Die Herstellung erfolgte mit DC-Sputtern6. Einen Überblick über die
verwendeten Systeme gibt Tab. 5.1. Die Aufzählung, z.B.Ta/TaN, stellt die Stapelfolge der Schicht-
materialien, ausgehend vom Substrat, dar. Die Stöchiometrieverhältnisse lassen sich hieraus nicht
entnehmen und sind, soweit bekannt, in Tab. 5.1 gegeben.
4persönliche Mitteilungen von Herrn M. Stangl (IFW Dresden)
5Dotierung mit Bor; spezifischer elektrischer Widerstand > 1 Ωcm
6in Zusammenarbeit mit Herrn U. Merkel (IHM, TU Dresden); siehe Anhang
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Tab. 5.1: Übersicht über die eingesetzten Barrieresysteme
Barrieresystem Beschreibung
Ta/TaN 30 nm β -Ta; folgend 50 nm krz-TaNa
TaSiN 10 nm amorphes Ta56Si19N25 a
TaN/Ta/TaN 20 nm kfz-Ta2N1; 150 nm α-Ta; 20 nm kfz-Ta2N1 b
TaN/Ta 20 nm kfz-Ta2N1; folgend 200 nm α-Ta b
(a) ganzflächige Beschichtungen (Kapitel 6 und 7)
(b) EM-Teststrukturen (Kapitel 8)
Die Systeme TaN/Ta/TaN und TaN/Ta (b) stellen einen Spezialfall dar, da diese für den Anwen-
dungsfall der Blech-Strukturen konzipiert wurden. Eine ausführliche Beschreibung und Charakteri-
sierung dieser Schichten erfolgt in Kapitel 8. Aus diesem Grund ist die folgende Diskussion auf die
Systeme Ta/TaN und TaSiN (a) beschränkt. Die für die Cu(Ag)-Abscheidung zur Verfügung gestell-
ten Substrate mit Ta/TaN-Barriereschicht wurden für die Untersuchung der Herstellungscharakteris-
tika, der Gefügeeigenschaften und der thermomechanischen Eigenschaften von Cu(Ag)-Schichten
eingesetzt. Die GA-XRD-Messungen in Abb. 5.3 zeigen, dass die Ta-Schicht aus metastabilem, te-
tragonalem Ta (β -Phase) besteht, wie dies bei Abscheidung einer Ta-Schicht auf SiO2 bei ungeheiz-
tem Substrat zu erwarten ist (Abschnitt 3.1.2). Die genaue Bestimmung der kristallographischen
Struktur der TaN-Schicht ist deutlich anspruchsvoller.
Abb. 5.3: GA-XRD-Messung an einer
(a) PVD-Ta/TaN- sowie einer (b) TaN-
Barriereschicht.
Der Vergleich mit einer gleichartig abgeschiedenen reinen TaN-Schicht zeigt, dass nur zwei Rönt-
genreflexe mit entsprechender Intensität dem TaN zuzuordnen sind. Die TaN-Reflexlagen sind am
besten mit der krz-TaN-Phase in Übereinstimmung zu bringen, wobei das Diffraktogramm von na-
nokristallinem kfz-TaN signifikant abweicht (Abb. 8.9 auf Seite 141). Die genaue 2θ -Position der
Reflexe wird durch die Menge an eingebautem Stickstoff beeinflusst [28] (z.B. durch Änderung von
Gitterkonstanten und intrinsischen Spannungszuständen).
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Die TaSiN-Barriereschicht wurde für die röntgenographische Untersuchung des Einbaus von Sil-
ber in das Kupfergefüge verwendet (Abschnitt 6.2). Diese amorphe Barriere besitzt den Vorteil,
dass keine störenden Röntgenreflexe existieren, die den untersuchten Ag-{111}-Reflex überlagern
könnten, wie dies im Falle von Ta- bzw. TaN-Schichten der Fall ist. Die eingesetzte TaSiN-Schicht
entspricht sowohl in der Herstellung als auch in ihren Eigenschaften den von Hübner et al. [16, 17]
beschriebenen Ta56Si19N25-Schichten (Nomenklatur gemäß Hübner: TaSiN2) .
Kupferkeimschicht
Die für die elektrochemische Kupferabscheidung benötigte Kupferkeimschicht (Dicke 100 nm)
wurde mit PVD7 [305]) aufgebracht. Die Erzeugung der Keimschicht erfolgte ohne Vakuumun-
terbrechung nach Aufbringung des Barrieresystems, um Kontaminationen zu vermeiden. Für die
Kupferkeimschicht kann davon ausgegangen werden, dass die Schicht gemäß dem Van-de-Merwe-
Modell wächst und der Wachstumsmodus mit zunehmender Schichtdicke in ein Stransky-Krastanov-
Wachstum übergeht [308]. Die Dicke dieser Schicht beträgt 100 nm, was nicht nur eine vollständi-
ge Bedeckung, sondern auch einen hinreichend geringen und homogenen elektrischen Widerstand
der Substratoberfläche garantiert. Der spezifische elektrische Widerstand der Substratoberfläche
von 2,4 µΩcm entstammt auf Grund der hochohmigen TaN-Unterlageschicht nahezu vollständig
der Kupferkeimschicht. Der erhöhte Widerstand gegenüber kompaktem Kupfer ist den Geometrie-
beschränkungen zuzuschreiben (Abschnitt 3.1.3). Die Kupferkeimschicht besitzt sowohl eine mor-
phologische als auch eine kristallographische Anisotropie. Hervorgerufen durch das Schichtwachs-
tum ist das Gefüge feinkörnig und zumeist kolumnar, wobei die mittlere Korngröße bei ca. 50 nm
bis 70 nm liegt (Abb. 5.4).
Abb. 5.4: TEM-Abbildung der Kupfer-
keimschicht mit bereits aufgebrachter
Cu(Ag)-Schicht im Bereich einer Grenz-
flächenpore (mittig).
Kristallographisch weisen die Schichten eine ausgeprägte und für PVD-Kupferschichten typische
{111}-Fasertextur auf (Abb. 5.5). Die für einen bestimmten Röntgenreflex detektierten Röntgen-
photonen entstammen bei θ -2θ -Messungen einer gleichartig indizierten Netzebene, die parallel zur
Oberfläche orientiert ist. Deshalb enthalten Peakintensitäten Informationen über die Anteile von
kristallographischen Orientierungen in Normalenrichtung. Von der Kupferkeimschicht wurden der
{111}-, {200}- und {311}-Peak mit symmetrischer Strahlführung detektiert.
7in Zusammenarbeit mit Herrn U. Merkel (IHM, TU Dresden); siehe Anhang
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Abb. 5.5: Vergleich der normierten röntgenographischen Peakintensitäten der {111}-, {200}-
und {311}-Reflexe der Kupferkeimschicht mit den Intensitäten von untexturiertem Kupfer.
Im Vergleich mit den Intensitätsverhältnissen, die sich für untexturiertes Kupfer ergeben, weist die
Keimschicht deutlich geringere Intensitäten der {200}- und {311}-Reflexe bei entsprechender Er-
höhung der {111}-Reflexintensität auf. Die Ausprägung dieser {111}-Fasertextur hängt wesentlich
von der Oberflächenenergie des Schicht- und Substratmaterials sowie deren Grenzflächenenergie
ab. Somit wird die Stärke der Textur nicht nur durch die Beschichtungstechnologie und die vor-
herrschenden Prozessparameter beeinflusst, sondern auch durch die Wahl des Unterlagematerials
(Barriereschicht) bestimmt [160].
5.5 Cu(Ag)-Beschichtungsprozess/Beschichtungsparameter
Vor der Beschichtung wurde das Substrat bzw. die Oberfläche der Kupferkeimschicht durch Ät-
zen (Dauer ca. 25 s) in einer verdünnten Schwefelsäure (10 %ig) aktiviert. Bei diesem Aktivie-
rungsprozess wird insbesondere die natürliche Kupferoxidschicht in einer Säure-Base-Reaktion
(CuO + H2SO4 → CuSO4 + H2O) entfernt. Da sich beim Einbringen des Substrates in die Elek-
trolytlösung das gelöste Silber bereits freiwillig abscheiden würde, ist diese Zeit möglichst gering
zu halten. Die Abscheidung der Cu(Ag)-Schichten erfolgte bei konstantem Stromfluss mit Strom-
dichten von 5 mA·cm−2 und 15 mA·cm−2. Diese Stromdichten sind hoch genug, um eine Ab-
scheidung von Silber im Grenzstromfall innerhalb des gesamten Beschichtungszeitraumes zu ge-
währleisten (Abschnitt 5.1). Die Regelung des Abscheidepotentials erfolgt automatisch durch die
Stromquelle. Unter Stromfluss erfolgt an der Kathode die gleichzeitige Entladung sowohl von Silber
(Ag+ + e−→ Ag) als auch von Kupfer (Cu2+ +2e−→ Cu).
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Bis zu einer AgNO3-(0,1 M)-Zugabe von 30 ml·l−1 zum Elektrolytbad ergibt sich eine lineare Kor-
relation zwischen der AgNO3-Menge pro Elektrolytvolumen (VAgNO3) und der Ag-Konzentration
(cAg) in der Schicht, wobei der Anstieg der Geraden durch die verwendete Stromdichte sowie durch
die Kupferionenkonzentration beeinflusst wird. Nach Strehle [309] kann der Silbereinbau durch
eine zugeschnittene Größengleichung beschrieben werden (Gleichung 5.1), ohne dass die Gleichge-
wichtsreaktionen im Elektrolyten und die Reaktionskinetiken benötigt werden.
cAg
[at%]
= C1 ·
VAgNO3
[ml · l−1]
· j
C2
[mA · cm−2]
(5.1)
Die dimensionslosen Konstanten C1 und C2 sind insbesondere von den jeweiligen Elementkonzen-
trationen in der Elektrolytlösung abhängig und müssen bei Änderung der entsprechenden Prozess-
parameter jeweils neu bestimmt werden. Für den verwendeten Elektrolyten ergeben sich diese zu
C1 = 75 ·10−3 und C2 =−0,19.
Wie in Abschnitt 5.2 diskutiert, wird die Schichtdickenverteilung auf dem Substrat von der primären
Stromdichteverteilung beeinflusst. Aus der Berechnung der elektrischen Potentialverteilung kann ei-
ne Abschätzung der entsprechenden Stromdichteverteilung und somit der Abscheideraten (Schicht-
dicken) vorgenommen werden (Abb. 5.6). Die Simulation der Schichtdickenverteilung zeigt, dass
mit größeren Inhomogenitäten nahe der elektrischen Kontaktierung im äußeren Randbereich zu
rechnen ist, welche sich mit zunehmendem Elektrodenabstand verringern. Eine große Bedeutung
hinsichtlich der Anwendung (z.B. EM-Strukturen, Substratkrümmungsmessung) hat die Schicht-
dickenverteilung. Hierbei entsteht bei geringen Elektrodenabständen ein konvexes Schichtdicken-
profil, welches mit zunehmendem Elektrodenabstand in ein konkaves Profil übergeht. Die höchste
Schichtdickenhomogenität wird im Übergangsbereich zwischen konvexem und konkavem Profil
bei einem Arbeitsabstand von ca. 30 mm bis 40 mm erreicht. Die berechneten Schichtdickenver-
teilungen in Abhängigkeit vom Elektrodenabstand konnten allerdings im Experiment im Rahmen
der Fehler nicht eindeutig nachgewiesen werden (Abb. 5.7). Die Schichtdicke wurde über dem
Durchmesser an fünf Positionen anhand von FIB-präparierten Schichtquerschnitten (15 Werte pro
Querschnitt) ermittelt (Fehler:±5 %). Es konnte keine Abhängigkeit der Schichtdickenhomogenität
vom Silbergehalt, vom Elektrodenabstand und von der verwendeten Stromdichte (nicht dargestellt)
beobachtet werden. Die nachfolgenden Beschichtungen wurden deshalb mit einem festen Elektro-
denabstand von ca. 35 mm durchgeführt, der ungefähr dem Optimum der Simulation entspricht.
Die globale Schichtdickenvariation resultiert aus lokalen, statistischen Stromdichteunterschieden
und die lokale Verteilung (im Bereich des FIB-Querschnittes) aus der Oberflächenrauheit. Die Stan-
dardabweichung vom Mittelwert, als Maß für die globale Homogenität, war für alle untersuchten
Schichten stets ≤ 7 %.
Im Kontakt mit dem Elektrolyten löst sich die Kupferanode in der Elektrolytlösung. Dies resultiert
aus dem Angriff durch die Schwefelsäure, aber auch der NO−3 -Ionen (Salpetersäure). Das Anoden-
material steht mit dem gelösten CuSO4 in einem Lösungsgleichgewicht. Das bei der kathodischen
Metallabscheidung aus dem Elektrolyten entfernte Kupfer wird somit durch Lösen von Kupfer aus
dem Anodenmaterial wieder ersetzt, so dass der Kupfergehalt innerhalb der Anwendungsdauer der
Elektrolytlösung als nahezu konstant angesehen werden kann.
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Abb. 5.6: Verteilung der Schichtdi-
cke über dem Substratdurchmesser in
Abhängigkeit vom Elektrodenabstand.
Der Abschätzung liegt eine zuvor be-
rechnete Potentialverteilung (Abb. 5.2)
zugrunde.
Abb. 5.7: Verteilung der Schichtdicke über
dem Substratdurchmesser. Ausgehend vom
Mittelwert (gepunktete Linie) beträgt der
Darstellungsbereich der Ordinate ±0,2. Va-
riiert wurden der Silbergehalt und der Elek-
trodenabstand bei einer Stromdichte von
5 mA/cm2.
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Neben den zweiwertigen Kupferionen werden allerdings auch einwertige Kupfer(I)-Ionen aus der
Kupferanode gelöst. Diese einwertigen Ionen können in der Elektrolytlösung zu metallischem Kup-
fer und Kupfer(II)-Ionen disproportionieren. Der so entstehende feine Kupferniederschlag kann bei
längeren bzw. nachfolgenden Abscheidungen durch Ablagerung auf dem Substrat zu einer Auf-
rauung der Oberfläche führen. Um eine Ausbreitung dieses Niederschlages im Elektrolyten einzu-
dämmen, wurde die Anode nach jeder Beschichtung mit destilliertem Wasser gereinigt. Während
der Abscheidung wurde die Anode des Weiteren in ein polymeres säurefestes Textil eingebettet,
um die Ausbreitung des Kupferniederschlages auf die unmittelbare Anodenumgebung zu beschrän-
ken. Nach beendeter Beschichtung wurden Elektrolytlösung und Elektroden aus der ECD-Anlage
entfernt und getrennt voneinander gelagert, da sonst die stetige Auflösung des Kupferelektrodenma-
terials durch Säureangriff zu einer kontinuierlichen Erhöhung der Kupferkonzentration führt.
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KAPITEL 6
GEFÜGE- UND STRUKTUREIGENSCHAFTEN
6.1 Cu(Ag)-Gefügeentwicklung
6.1.1 Wachstumscharakteristika von Cu(Ag)-Schichten
Die elektrochemische Abscheidung erfolgt bei Raumtemperatur und wird in erster Linie durch die
Wanderung der Kationen vom Inneren des Elektrolyten zur Kathode bestimmt. Die hydratisierten
Ionen dringen in die elektrochemische Doppelschicht ein, werden in dieser dehydratisiert und an
der Kathode zu Metallatomen reduziert, was zu deren Adsorption auf der Kathodenoberfläche führt.
Ein derartiges ad-Atom diffundiert über die Substratoberfläche, bis es in einer elektrochemischen
Gleichgewichtsreaktion desorbiert oder sich an einer energetisch günstigen Wachstumsstelle am
Substrat (Keimbildung) bzw. an bereits bestehenden Wachstumskeimen anlagert [304].
Um das Wachstum von Cu(Ag)-Schichten zu charakterisieren, wurden Abscheidungen mit unter-
schiedlichen Beschichtungszeiten vorgenommen (Abb. 6.1). Nach ca. 65 s lassen sich nur einzelne
Inseln und noch keine homogen aufgewachsene Schicht erkennen. Mit fortschreitender Beschich-
tungszeit wachsen diese Inseln und agglomerieren, wodurch sich eine geschlossene Schicht (Dicke
ca. 300 nm) ausbildet. Das ausgeprägte Inselwachstum deutet darauf hin, dass die Wechselwirkung
zwischen Substratoberfläche und ad-Atom gering ist oder die Wachstums- bzw. Entladebedingun-
gen lokal stark variieren. Obwohl die spezifischen freien Oberflächenenergien der Substratober-
fläche (Kupferkeimschicht) und des Adsorbats als gleich zu betrachten sind, wird das Wachstum
wesentlich von der Grenzflächenenergie am Übergang zwischen Schicht und Substrat bestimmt.
Das Inselwachstum resultiert primär aus Änderungen der Keimschichtoberfläche, z.B. durch Oxid-
bedeckung (ungenügende Substrataktivierung), Adsorption von elektrolytischen Additiven, Anrei-
cherung von Ag durch freiwillige Abscheidung und Wirkung der NO−3 -Ionen. Als Folge dieser
Grenzflächenbeschaffenheit sollten die ad-Atome eine höhere Mobilität auf der Oberfläche besit-
zen, was zu Anhäufungen und schließlich zur Ausbildung von dreidimensionalen Inseln führt. Folg-
lich ist davon auszugehen, dass für den Gesamtvorgang die Oberflächendiffusion der ad-Atome
an die entsprechenden Wachstumspunkte sowie die gehemmte Keimbildung geschwindigkeitsbe-
stimmend sind. Eine prinzipielle Beschreibung des Inselwachstums ist z.B. mit dem Volmer-Weber-
Modell [310] möglich. Die unterschiedlichen Volumina und Wachstumsraten der einzelnen Inseln
führen nach ihrer Agglomeration zu einer erhöhten Rauheit der Schicht. Diese kann im Verlauf
des Schichtdickenzuwachses nicht mehr vollständig ausgeglichen werden. Für die im Rahmen der
Arbeit untersuchten Cu(Ag)-Schichten ergaben sich RMS-Rauheiten von 20 nm bis 80 nm.
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Die Rauheit verringert sich geringfügig mit steigender Stromdichte, vergrößert sich aber deutlich
mit steigendem Silbergehalt (gleichzeitige Erhöhung der NO−3 -Konzentration). Sowohl der Wachs-
tumsmodus als auch die Erhöhung der Rauheit können auf das unzureichende Wirken von Addi-
tiven zurückgeführt werden. Insbesondere die glanzbildenden Komponenten, wie PEG, könnten
betroffen sein (Abschnitt 5.3 auf Seite 55). Ein Vergleich mit den Oberflächenrauheiten von reinen
Kupferschichten, die aus einem Elektrolyten mit vergleichbarer Zusammensetzung (allerdings ohne
AgNO3-, aber mit Cl−-Ionen) abgeschieden wurden zeigt, dass die RMS-Rauheiten mit ca. ≤ 8 nm
deutlich geringer ausfallen [194]. Dies ist ein Hinweis auf eine Störung der Additivkomposition,
z.B. durch die Anwesenheit von AgNO3 im Fall der Cu(Ag)-Schichten.
Abb. 6.1: Schichtquerschnitte (45° gekippt)
der Gefügemorphologie in Abhängigkeit
von der Beschichtungszeit. Die Querschnitte
entstammen unterschiedlichen Proben.
Die Rauheit der Schichten stellt bei sonst entsprechend guten Gefügeeigenschaften kein ernsthaf-
tes Problem für die Anwendung in der Mikroelektronik dar. Im mikrotechnologischen Ablauf folgt
nach der Abscheidung ein Polierschritt mit CMP (Abschnitt 8.1.5 auf Seite 144), der davon nicht
signifikant beeinflusst wird. Ein kritisches Problem ist die hohe Porendichte. Diese ist mit dem Insel-
Wachstumsmodus der Cu(Ag)-Schichten verbunden. Poren entstehen durch Abschattungseffekte an
den Wachstumsinseln bzw. bei deren Agglomeration beim Dickenzuwachs. Neben Poren in der spä-
teren Leiterbahn, sind insbesondere Poren im Grenzflächenbereich kritisch (Abb. 5.4 auf Seite 58),
da diese nicht nur die mechanische Haftfestigkeit vermindern, sondern auch zu einer Erhöhung der
Grenzflächendiffusion in diesen Bereichen und damit zu einer Förderung von Elektromigrationsef-
fekten beitragen können.
Trotz der Beimengung von Silber und etwaiger Verunreinigungen sind die Kupferkeimschicht und
die Cu(Ag)-Schicht als chemisch hinreichend ähnlich zu betrachten. Beim Schichtwachstum kön-
nen somit Homoepitaxiebeziehungen auftreten [311].
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Ein derartiges Kristallwachstum kann lokal anhand von FIB-Schichtquerschnitten vermutet wer-
den, wurde jedoch nicht genauer untersucht. Nach dem Aufbringen der Schicht ist die fein-
körnige Kupferkeimschicht im Gefügequerschnitt noch deutlich zu erkennen. Gemäß der Ein-
teilung von Mattox [312] für Grenzflächen kann in diesem Stadium der Übergangsbereich ei-
nem Monoschicht/Monoschicht-Übergang zugeordnet werden. Da die Kupferkeimschicht und die
Cu(Ag)-Schicht ineinander mischbar sind, besitzt dieser Übergang ein hohes Potential zur Ausbil-
dung einer Diffusionsgrenzfläche.
6.1.2 Cu(Ag)-Gefügemorphologie im Ausgangszustand
Der Ausgangszustand des Gefüges einer Cu(Ag)-Schicht nach der Abscheidung ist in Abb. 6.2
dargestellt. In diesem Zustand kann die Kornmorphologie als feinkristallin und nicht kolumnar
beschrieben werden, auch wenn in lokalen Bereichen des Schichtquerschnittes Körner beobachtbar
sind, deren geometrische Ausdehnung in Normalenrichtung der Schichtdicke entspricht.
Abb. 6.2: Ausgangsgefüge von Cu(Ag)-Schichten im Querschnitt (45° gekippt) in Abhängigkeit vom
Silbergehalt und von der zur Abscheidung verwendeten Stromdichte.
In Abhängigkeit von der Stromdichte, aber auch vom Silbergehalt, können Unterscheidungsmerk-
male in den Gefügecharakteristika gefunden werden. Mit zunehmender Stromdichte verkleinert
sich die mittlere Korngröße, während sie sich mit zunehmendem Silbergehalt anscheinend vergrö-
ßert. Dieser Trend wird von den Ergebnissen einer linearen quantitativen Auswertung der Korn-
größe [313], die in Tab. 6.1 zusammengefasst sind, gestützt. Die Korngrößen im Ausgangszustand
der Cu(Ag)-Schichten sind lognormalverteilt (monomodal). Für die quantitative statistische Beur-
teilung wurden jeweils ca. 250 Körner evaluiert. Mit der Variation der elektrischen Abscheidestrom-
dichte ist eine Änderung der Überspannung (Elektrodenpolarisation) verbunden. Die Überspannung
ist als der Unterschied in den Elektrodenpotentialen bei Stromfluss und im stromlosen Zustand de-
finiert. Bei der elektrochemischen Beschichtung können verschiedene Überspannungsarten auftre-
ten [151]: (i) die Durchtrittsüberspannung, (ii) die Diffusionsüberspannung, (iii) die Kristallisati-
onsüberspannung und (iv) die Reaktionsüberspannung. Die Gesamtüberspannung einer Elektrode
ist gleich der Summe aller auftretenden Überspannungsarten.
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Bei der elektrochemischen Cu(Ag)-Abscheidung dominieren die Kristallisations- und die Diffusi-
onsüberspannung. Durch Erhöhung der Stromdichte (Erhöhung des Abscheidepotentials) wird eine
größere Ladungsträgeranzahl benötigt, welche durch einen Stofftransport vom Inneren des Elektro-
lyten zur Elektrode begrenzt bzw. behindert wird.
Probe d [nm]
5 mA·cm−2
0,5 at% Ag 220 nm
1,6 at% Ag 240 nm
15 mA·cm−2
0,5 at% Ag 180 nm
1,6 at% Ag 210 nm
Tab. 6.1: Lineare mittlere Korngröße von
Cu(Ag)-Schichten in Abhängigkeit vom
Silbergehalt und von der verwendeten
Stromdichte.
Des Weiteren deutet das Inselwachstum darauf hin (Abschnitt 6.1.1), dass die Kristallisation von
Keimen auf der Oberfläche gehemmt sein kann. Eine derartige Hemmung der Oberfläche steht
auch in Einklang mit der beobachteten Polykristallinität der Schichten im Querschnittsprofil. Hier-
bei wachsen einzelne Keime bzw. Körner nicht kontinuierlich weiter. Statt dessen setzt auf deren
Oberfläche eine erneute Keimbildung ein. Mit zunehmender Stromdichte j vergrößert sich auch
die Überspannung η . Die exakte Korrelation zwischen beiden Größen hängt primär von den wir-
kenden Überspannungsarten ab [304], kann aber im Allgemeinen mit Gleichung 6.1 beschrieben
werden [173]:
−η = q1 +q2 · log j (6.1)
Die kinetischen Parameter q1 und q2 hängen von den Beschichtungsbedingungen ab. Mit größer
werdender Überspannung erhöhen sich die Keimbildungsgeschwindigkeit und die Keimdichte auf
der Oberfläche. Demzufolge ist die mittlere Inselgröße bei deren Agglomeration um so kleiner, je
größer die Stromdichte ist. Eine Erhöhung der AgNO3-Konzentration im Elektrolyten wirkt der Ver-
ringerung der mittleren Korngröße entgegen. Ursache dieses Effektes kann z.B. die verstärkte Auf-
lösung von Cu(Ag)-Keimen auf der Oberfläche durch das Wirken der NO−3 -Ionen im Elektrolyten
sein. Hierdurch tritt eine Verringerung der Keimdichte und damit eine Vergrößerung der mittleren
Inselgröße ein.
6.1.3 Stabilität des Cu(Ag)-Gefüges im Ausgangszustand
Die elektrochemische Abscheidung von Kupfer erfolgt unter ständiger Zufuhr von Energie (unfrei-
willige Reaktion). Aus diesem Grund befindet sich das Cu(Ag)-Gefüge nach der Abscheidung nicht
im thermodynamischen Gleichgewicht und kann somit als metastabiler Zustand beschrieben wer-
den. Metastabile Gefüge können sich in Abhängigkeit von der Zeit verändern, wie dies bei reinen
Kupferschichten beobachtet wird („self-annealing“-Effekt; Abschnitt 3.4.2).
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Die Stabilität des Ausgangsgefüges von Cu(Ag)-Schichten wurde in einem Zeitraum von einhun-
dert Tagen während der Auslagerung bei Raumtemperatur untersucht. Es konnten keine Änderun-
gen der mittleren Korngröße, der elektrischen Eigenschaften, der intrinsischen Spannungen oder
der chemischen Zusammensetzung beobachtet werden. Die Anwesenheit von Silberionen bzw. die
geänderte Additivwirkung (verstärkter Einbau von Additivmolekülen) verhindert somit das Auftre-
ten eines „self-annealing“-Effektes bei Cu(Ag)-Schichten. Der von Mullins [314,315] beschriebene
Mechanismus der Furchenbildung zur Stabilisierung der Kornstruktur scheidet als Ursache aus, da
dieser Mechanismus nur dann effektiv zur Wirkung kommt, wenn die Korngröße vergleichbar mit
der Schichtdicke und die Kornstruktur kolumnar ist [316]. Das Ausbleiben des „self-annealing“-
Effektes könnte auf die Wirkung von in den Korngrenzen gelösten Atomen, Molekülen und Parti-
keln zurückgeführt werden, welche die Mobilität der Korngrenze deutlich herabsetzen. Zener [317]
beschrieb dies, indem er annahm, dass die jeweils an den Korngrenzen anhaftenden Partikel die
Korngrenzenenergie gemäß deren Belegungsdichte verringern. Die hemmende Wirkung auf das
Kornwachstum entsteht durch das Gleichgewicht eines Druckes, der einerseits von den Partikeln
und andererseits vom Kornwachstum ausgeht. Die Wirkung von Partikeln ist von deren Verteilung,
Größe und Geometrie abhängig [318, 319]. Für eine gegebene Partikelgröße δp lässt sich die ma-
ximal blockierbare Korngröße db in Abhängigkeit des Volumenanteils fp unter der Annahme einer
homogenen Partikelverteilung gemäß Gleichung 6.2 abschätzen.
db =
4
3
·
δp
fp
(6.2)
Für Cu(Ag)-Schichten können Korngrößen im Bereich von 50 nm bis 300 nm beobachtet werden
(Abschnitt 6.1.2). Abbildung 6.3 macht deutlich, dass dieser Korngrößenbereich durch Partikel in
der Größe eines Silberatoms (0,144 nm) blockiert („gepinnt“) werden kann, sobald der in den Korn-
grenzen gelöste Anteil eine Konzentration von 0,2 at% übersteigt. Neben Silber werden aber auch
Verunreinigungen in die Schichten eingebaut (Abschnitt 6.5 auf Seite 84). Diese tragen auch zu
einer Stabilisierung bei, so dass die Silberkonzentration geringer ausfallen kann, um eine gefüge-
stabilisierende Wirkung zu entfalten. Bai et al. berichten, dass die Konzentration von Verunreini-
gungen in elektrochemisch abgeschiedenen Kupferschichten Werte von 0,1 at% übersteigen kann.
Cu(Ag)-Schichten scheinen noch höhere Konzentrationen an Verunreinigungen aufzuweisen, wie
Untersuchungen im Rahmen der Arbeit belegen (Abschnitt 6.5.4). Bei den Betrachtungen zur Sta-
bilisierung der Gefügestruktur und folglich zum Ausbleiben des „self-annealing“-Effektes ist die
Einfachheit des angesetzten Modells zu beachten. Andere Wechselwirkungen zwischen den Korn-
grenzen und den Verunreinigungspartikeln, wie Ausscheidungsbildung bzw. -auflösung, Erhöhung
des freien Korngrenzenvolumens, aber auch der Einfluss von großen eingebauten Additivmolekülen
sowie Gitterdefekten (Leerstellen, Versetzungen) bringen Unsicherheiten in die Abschätzung. Die
zeitliche Stabilität des Cu(Ag)-Gefüges bei Raumtemperatur führt dazu, dass ein Kornwachstum
bzw. eine Gefügeentwicklung experimentell nur unter Wärmeeinwirkung erzielt werden kann.
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Abb. 6.3: Abschätzung der maximal blo-
ckierbaren Korngröße in Abhängigkeit
des Partikelradius und des Volumen-
anteils der Partikel nach [318, 319].
Zusätzlich ist eine Kurve für das Element
Silber (δp = 0,144 nm) sowie ein für
die Cu(Ag)-Schichten charakteristischer
Korngrößenbereich dargestellt.
6.1.4 Änderung der Kornmorphologie unter Wärmeeinwirkung
Unter Wärmeeinwirkung wird bei Cu(Ag)-Schichten eine Vergrößerung der mittleren Korngröße
beobachtet (Abb. 6.4), die zu einer Verringerung des Korngrenzenvolumens, der Defektdichte (Ab-
schnitt 6.6) sowie der Konzentration von Verunreinigungen (Abschnitt 6.2) führt. Das ursprüngliche
polykristalline, nichtkolumnare Gefüge wandelt sich in ein teilkolumnares Gefüge mit monomodal
verteilter Korngröße um (Abb. 6.5).
Abb. 6.4: FIB-Querschnittsabbildung (45° gekippt) der Änderung des Gefüges nach Wärmeeinwirkung
in einer Cu(0,5 at% Ag)-Schicht. Die Abscheidung erfolgte mit 5 mA·cm−2.
Die Kupferkeimschicht, die im Ausgangszustand als separate Schicht vorhanden war, wird bei der
Gefügeentwicklung vollständig in das Cu(Ag)-Gefüge integriert. Nach dem Aufheizen, z.B. einer
Cu(0,5 at% Ag)-Probe auf 500 °C (4 K·min−1), ist eine Vergrößerung der Korngröße auf 470 nm
zu beobachten. Nach zwei weiteren Temperzyklen bis 500 °C ergibt sich eine weitere geringfügige
Erhöhung der mittleren Korngröße auf 550 nm. Die Gefügeentwicklung in Cu(Ag)-Schichten läuft
folglich primär während des ersten Temperaturzyklus ab. Dieses Ergebnis ist in Übereinstimmung
mit den in Abschnitt 6.6 dargestellten Resultaten der Widerstandsentwicklung.
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Abb. 6.5: Lognormale Verteilung der Korngrößen in
einer Cu(1,6 at% Ag)-Schicht nach einer Wärmebe-
handlung von 3x500 °C. Die statistische Analyse ba-
siert auf ca. 500 Körnern.
Die durch Wärmeeinwirkung erzielte Vergrößerung der mittleren Korngröße ist im Rahmen der
Fehlertoleranz unabhängig vom Silbergehalt. Mit steigender Stromdichte scheint die Korngröße
geringfügig kleiner auszufallen. Im Durchschnitt beträgt die mittlere Korngröße eines stabilen
Cu(Ag)-Gefüges nach der Temperung ca. (55±10) % der Schichtdicke. Einer Gefügeumwandlung
mit Kornwachstum kann prinzipiell eine Rekristallisation vorausgehen, die mit einer Verringerung
der Defektdichte (Versetzungsdichte) verbunden ist. Bei der Rekristallisation setzt eine Gefüge-
neubildung über die Prozesse Keimbildung und Keimwachstum (primäre Rekristallisation) ein. Die
neu entstandenen versetzungsarmen Körner wachsen auf Kosten der versetzungsreichen Matrix und
zehren diese vollständig auf. Dünne Schichten weisen zumeist sehr hohe Versetzungsdichten auf
(PVD-Cu: 1014 m−2 bis 1015 m−2, [98, 320]) und können somit dem Zustand stark verformter
Metalle entsprechen [96]. Insbesondere gilt dies für elektrochemisch erzeugte Schichten, da die Ab-
scheidung zumeist bei Raumtemperatur erfolgt (geringe ad-Atommobilität) und auch der Einbau
von Additivmolekülen zu einer erhöhten Defektdichte führen kann (diskutiert als Ursache für den
„self-annealing“-Effekt, Abschnitt 3.4.2 auf Seite 26). Anhand von Restwiderstandsmessungen wur-
de die Versetzungsdichte in einer elektrochemisch abgeschiedenen und getemperten Kupferschicht
(3x500 °C) nach Ablaufen des „self-annealing“-Effektes zu 2 · 1015 m−2 bestimmt (Abschnitt 6.6
auf Seite 92). Das Auftreten einer Rekristallisation im Zuge einer Wärmebehandlung ist folglich
nicht auszuschließen. Um diesen Sachverhalt näher zu untersuchen, wurde eine Cu(1,6 at% Ag)-
Schicht in-situ in einer FIB-Anlage bis zu 360 °C aufgeheizt und die Gefügeentwicklung beob-
achtet (Abb. 6.6). Die Wärmebehandlung mit einem Heiztisch wurde unter Vakuumbedingungen
(< 10−4 Pa) vorgenommen, wobei die Temperatur mit einem NiCr-Ni-Thermoelement an der Pro-
benoberfläche ermittelt wurde. Hierbei ergibt sich, dass einige Körner, die bereits im Ausgangszu-
stand Korngrößen von d > 350 nm aufweisen, kein bzw. nur ein sehr geringes Wachstum zeigen
(Abb. 6.6 Pkt. 1-3). In Bereichen mit überwiegend feinkörniger Struktur ist hingegen ein eindeuti-
ges Wachstum zu verzeichnen (Abb. 6.6 Pkt. 4-6), wobei sich die resultierenden Korngrößen denen
der Körner, die kein oder nur ein geringes Wachstum zeigen, angleichen.
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Abb. 6.6: In-situ FIB-Heizexperiment bis 360 °C zur Untersuchung der zeitlichen Gefügeentwicklung
in Cu(Ag)-Schichten am Beispiel einer 1 µm dicken Cu(1,6 at% Ag)-Schicht.
Aus den Beobachtungen ist zu schließen, dass die Schicht in keinem Fall einer vollständigen Re-
kristallisation unterliegt, da einzelne Körner während des gesamten Aufheizprozesses in ihrer Mor-
phologie zu beobachten sind und nicht von neu gebildeten versetzungsärmeren Körnern aufgezehrt
werden. Auch für die feinkörnige Matrix ist anzunehmen, dass dementsprechend einzelne Körner
auf Kosten anderer wachsen. Über den gesamten Zeitraum hinweg liegt eine lognormale (monomo-
dale) Korngrößenverteilung vor. Bei Cu(Ag)-Schichten tritt folglich ein normales Kornwachstum
unter Wärmeeinwirkung auf. Aus Abb. 6.6 ist ersichtlich, dass die Gefügeentwicklung ab 180 °C
einsetzt und bei ca. 330 °C im Wesentlichen abgeschlossen ist. Thermodynamisch betrachtet resul-
tiert ein Kornwachstum prinzipiell aus der Verringerung der freien Energie ∆F des Systems. Als
Triebkraft gilt die Verdichtung des Materials durch Verringerung des Korngrenzenanteils und damit
der Korngrenzenenergie γKG (Gleichung 6.3) [316]. Die zeitliche Gefügeentwicklung wird durch
eine temperaturabhängige Konstante CT bestimmt [96, 316].
∆FKG = 2 · γKG ·
(
1
dt=0
− 1
d(t)
)
mit d(t) =
√
CT · t +d2t=0 (6.3)
Die Implantation von Ga+-Ionen bei der FIB-Untersuchung kann prinzipiell zu einer Hemmung
des Kornwachstums führen, wie es für Silber in Abschnitt 6.1.3 diskutiert wurde. Gleichzeitig führt
die Wechselwirkung zwischen den energiereichen Ionen und dem Cu(Ag)-Gitter allerdings zu einer
Erhöhung der Defektdichte, wobei der Grad der Schädigung von der jeweiligen kristallographischen
Orientierung (Channelling-Effekt) abhängig ist [321].
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Entsprechend stark geschädigte Bereiche können Rekristallisationseffekte zeigen. Um ein ionen-
induziertes Kornwachstum [321] in den Schichten, wie es bei Cu(Ag)-Schichten beobachtbar ist,
zu minimieren, wurde der Ionenbeschuss durch eine kleine Anzahl von Abrasterungen möglichst
gering gehalten.
Die Ursache dafür, dass Körner im Ausgangszustand mit Korngrößen von d > 350 nm kein Wachs-
tum zeigen, ist in einer Hemmung des Kornwachstums begründet. Diese Hemmung tritt auf, sobald
sich die Korngröße dem Bereich der kleinsten Probendimension (Schichtdicke) annähert und folg-
lich einen entsprechend großen Anteil an freier Oberfläche besitzt. Hierbei stellt sich ein Gleichge-
wicht zwischen der Korngrenzenenergie γKG und der freien Oberflächenenergie γs ein, welches zur
Ausbildung von Korngrenzenfurchen (thermisches Ätzen) führt. Diese Furchen stellen Hindernisse
für die Bewegung von Korngrenzen dar, wobei sich die rücktreibende Kraft aus FRF = −
γ2KG
h f ·γs [96]
ergibt. Die thermische Furchenbildung bei einer Cu(0,8 at% Ag)-Schicht ist in Abb. 6.7 dargestellt
und auch in Abb. 6.6 bei Temperaturen von 330 °C und 360 °C für eine Cu(1,6 at% Ag)-Schicht
erkennbar. Innerhalb der feinkörnigen Gebiete ist davon auszugehen, dass speziell Körner wachsen,
die keinen Kontakt zur freien Oberfläche aufweisen.
Im Zuge der Materialverdichtung bei der thermischen Gefügeentwicklung entstehen zahlreiche Po-
ren durch Leerstellenakkumulation an Korngrenzen und Korngrenzentripelpunkten. Einige der Po-
ren sind allerdings bereits nach der Abscheidung vorhanden. Diese könnten bei Wärmeeinwirkung
stabil wachsen. Aber auch eine Porenneubildung durch heterogene Keimbildung ist denkbar. Ei-
ne starke Porenbildung wurde auch in Cu(Al)-Legierungsschichten beobachtet [132], wobei die
Lochbildung an den Großwinkelkorngrenzen mit dem Abbau der thermischen Zugspannungen in
Verbindung gebracht wurde. Die Hemmung der Oberflächendiffusion durch die Aluminiumoxid-
deckschicht ist hierfür eine wesentliche Voraussetzung [132], weshalb diese Diskussion bei Cu(Ag)-
Schichten fragwürdig erscheint.
Abb. 6.7: Bildung von Korngrenzenfurchen in ei-
ner Cu(0,8 at% Ag)-Schicht (polierte Oberfläche)
nach einer Wärmebehandlung von 400 °C/2h
(REM/SE-Abbildung). Neben einzelnen Oberflä-
chenartefakten sind zahlreiche Poren an Korn-
grenzen und deren Tripelpunkten zu erkennen.
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6.1.5 Zwillingsbildung in Cu(Ag)-Schichten
Bereits nach der Abscheidung lassen sich in Cu(Ag)-Schichten wie auch bei reinen Kupferschich-
ten, unabhängig vom Silbergehalt, zahlreiche Zwillinge feststellen (Abb. 6.2 auf Seite 65). Bei
Körnern mit entsprechend großen Durchmessern können diese auch nach einer Wärmebehandlung
unverändert nachgewiesen werden (Abb. 6.8). Der Grad der Zwillingsbildung infolge des thermisch
induzierten Kornwachstums ist nicht bekannt. Alle beobachteten Zwillinge erstrecken sich über das
gesamte Korn, welches auch mehrere Zwillingslamellen enthalten kann.
Abb. 6.8: FIB/IE-Abbildung (30° gekippt) einer
Cu(1,6 at% Ag)-Schicht (polierte Oberfläche)
nach einer Wärmebehandlung bei 500 °C/2h. Im
Gefüge lassen sich zahlreiche Zwillingslamellen
detektieren.
Das Abkühlen der Schicht nach einer Wärmebehandlung erzeugt, wie in Abschnitt 7.3 beschrie-
ben, in Cu(Ag)-Schichten hohe Zugspannungen bis zu 450 MPa. Hohe Spannungen können auch
bei tieferen Temperaturen zu mechanischer Zwillingsbildung führen. Weihnacht [98] beobachte-
te in wenigen Fällen inkohärente Fronten von Zwillingslamellen bei Kupferschichten nach einer
Wärmebehandlung, die innerhalb des Kristallites endeten. Diese Lamellen schrieb er einer mechani-
schen Zwillingsbildung mit der Begründung zu, dass lokal die dafür kritische Scherspannung von ca.
150 MPa überschritten werden kann. Im Rahmen der in-situ FIB-Experimente wurde keine Bildung
neuer Zwillingslamellen während der Abkühlphase festgestellt. Auch bei TEM-Untersuchungen
wurden keine inkohärenten Zwillingsfronten beobachtet. Somit ist eine mechanische Zwillingsbil-
dung in Cu(Ag)-Schichten weitgehend auszuschließen. Obwohl nicht im Detail untersucht, gibt
es Hinweise darauf, dass die Zwillingsbildung von Cu durch die Zugabe von geringen Mengen
an Silber (bis ca. 0,2 at%) verändert wird (Abschnitt 7.3 auf Seite 105). Es ist aus der Litera-
tur bekannt, dass die Lösung von Legierungsatomen im Matrixgitter nicht nur die Gitterkonstante,
die Schmelztemperatur und den Elastizitätsmodul, sondern auch die Stapelfehlerenergie verändern
kann [112]. Variiert werden im Wesentlichen die Häufigkeit, die mittlere Ausdehnung sowie deren
Varianz. TEM-Abbildungen (Abb. 6.9) zeigen, dass neben der {511}-Zwillingskomponente auch
eine {5713}-Komponente beobachtet werden kann. Eine weitere Änderung der Zwillingsmorpholo-
gie wird durch Änderung der Stromdichte bei der Abscheidung erzielt. Je größer die Stromdichte,
desto feiner erscheint die mittlere Ausdehnung der Lamellen. Dieser Effekt könnte sowohl aus
einem veränderten Einbau des Legierungselementes (Abschnitt 6.2) als auch aus einer durch die
höhere Abscheiderate bedingten vergrößerten Anzahl von Stapelfehlern hervorgehen.
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Abb. 6.9: TEM-Abbildung von Zwillingsla-
mellen in einer Cu(1,6 at% Ag)-Schicht
(15 mA·cm−2). Deutlich ist die Zwillingsbil-
dung in einer der Lamellen zu erkennen.
6.2 Einbau und Segregation von Silber in Cu(Ag)-Schichten
Wie in Abschnitt 3.6.1 beschrieben, existieren im binären Gleichgewichtsphasendiagramm Cu-Ag
Austauschmischkristallphasen, wobei die Löslichkeit im thermodynamischen Gleichgewicht für Sil-
ber in Kupfer mit < 0,1 at% sehr gering ist. Prinzipiell steht allerdings das Gesamtsystem der Ab-
scheidung in keinem thermodynamischen Gleichgewicht, da die Abscheidung unter Zwang, d.h.
unter ständiger Energiezufuhr abläuft. Die innere Energie des Systems ändert sich folglich im Ver-
lauf des Beschichtungsprozesses. Aus diesem Grund können auch Phasen auftreten, welche nicht
dem Gleichgewichtszustand entsprechen. Die lokale Anlagerung (ad-Atombildung) von Ag- und
Cu-Atomen auf der Substratoberfläche findet als statistischer Prozess statt. Wird eine homogene
chemische Zusammensetzung angenommen, so verhalten sich die lokalen ad-Atomkonzentrationen
annähernd wie die Stromdichteanteile beider Komponenten. Die Silberentladung findet im Grenz-
strombereich statt (Abschnitt 5.1), weshalb sich eine Änderung der Stromdichte einzig auf die Ent-
ladung der Kupferionen auswirkt. Auf Grund der geringen Mobilität (Abscheidung bei Raumtempe-
ratur) können ad-Atome nur wenige Platzwechselvorgänge ausführen bis sie auf ein Nachbaratom
treffen. In einem Austauschmischkristall ändert sich die Gitterkonstante ungefähr linear mit der
Konzentration des Legierungselementes (Vegard´sche Regel). Der größere Atomradius von Silber,
im Vergleich zu Kupfer, führt bei Mischkristallbildung zu einer Gitterweitung und somit zu einer
Vergrößerung der Gitterkonstante. Der Grad der Mischkristallbildung in Cu(Ag)-Schichten wurde
röntgenographisch untersucht, wobei aus sin2ψ-Messungen die dehnungsfreie Gitterkonstante a0
extrahiert wurde. Abbildung 6.10 auf der nächsten Seite macht deutlich, dass eine exakte Bestim-
mung von a0 wegen der elastischen Anisotropie von Kupfer nur am Cu-{111}-Reflex möglich ist
(Abschnitt 4.3 auf Seite 47).
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Abb. 6.10: sin2ψ-Messung am {111}- und
{311}-Reflex von Kupfer. Abweichungen
von der Linearität beim {311}-Reflex resul-
tieren aus der elastischen Anisotropie.
Die XRD-Messungen zeigen, dass die Gitterkonstante im Ausgangszustand als auch nach einer Wär-
mebehandlung deutlich gegenüber dem für reines Kupfer bestimmten Wert erhöht ist (Abb. 6.11).
Die Erhöhung fällt um so größer aus, je höher die Abscheidestromdichte gewählt wurde. Bei Ab-
scheidung mit 15 mA·cm−2 wurde der Einbau von 1,6 at% Ag in der Kupfermatrix nachgewie-
sen. Im Vergleich mit der Gleichgewichtsphase liegen stark übersättigte Cu(Ag)-Mischkristalle vor.
Der Einfluss von Verunreinigungen wurde nicht berücksichtigt. Durch eine Wärmebehandlung bis
500 °C kann eine signifikante Reduzierung der Gitterkonstante erreicht werden. Durch eine thermi-
sche Aktivierung nähert sich das System dem thermodynamischen Gleichgewichtszustand, durch
Auslagerung von Silberatomen aus der Kupfermatrix, an. Dennoch bleibt der nach der Vegard´schen
Regel berechnete gelöste Silberanteil mit 0,6 at% deutlich erhöht. Die Auslagerung von Silber aus
der Kupfermatrix ist von der Temperatur und der Glühdauer abhängig. Um den Prozess der Aus-
scheidung zu untersuchen, wurde eine mit 15 mA·cm−2 abgeschiedene Cu(1,6 at% Ag)-Probe bei
Temperaturen von 115 °C bis 500 °C geglüht. Um den bei der jeweiligen Temperatur vorherrschen-
den Gefügezustand zu fixieren, wurden die Proben mit ca. 15 K·min−1 abgekühlt. Ausnahme bildet
einzig die Probe 500 °C/5h*, bei der eine geringe Abkühlrate von nur 0,5 K·min−1 gewählt wurde,
um eine möglichst große Menge an Silber aus dem Kupfergitter zu entfernen. Die Ergebnisse der
Gitterkonstantenbestimmungen sind in Abb. 6.12 dargestellt. Die im Vergleich zu Kupfer vergrößer-
ten Gitterkonstanten wurden mit der Vegard´schen Regel in eine in der Matrix gelöste äquivalente
Silberkonzentration umgerechnet. Des Weiteren ist die mit der jeweiligen Temperatur verknüpfte
Konzentration laut Gleichgewichtsphasendiagramm illustriert. Es zeigt sich, dass ab 230 °C die Aus-
lagerung von Silber aus der Matrix beginnt und bis 450 °C entsprechend beschleunigt fortgesetzt
wird. Ab 450 °C steigen die Gitterkonstante und folglich die Menge des gelösten Silbers wieder
an. Dieser Sachverhalt ist darin begründet, dass mit zunehmender Temperatur die Löslichkeit von
Silber in Kupfer deutlich ansteigt.
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Abb. 6.11: Änderung der Gitterkonstanten von Cu(1,6 at% Ag)-Schichten sowie der gelösten
Menge an Ag in Abhängigkeit von der Stromdichte. Für den Vergleich sind die experimentell
bestimmte Gitterkonstante von Cu sowie der integrale Ag-Gehalt der Schicht dargestellt.
Abb. 6.12: Änderung des im Kupfer-
gitter gelösten Ag in einer Cu(1,6 at%
Ag)-Schicht in Abhängigkeit von der
Wärmebehandlung sowie Darstellung
der Ag-Gleichgewichtskonzentration
gemäß Phasendiagramm.
Bei ca. 450 °C überschneiden sich der Silbergehalt des vormals übersättigten Mischkristalls mit der
Konzentration der Gleichgewichtsphase. Der Cu(Ag)-Austauschmischkristall liegt ab dieser Tem-
peratur weitgehend im thermodynamischen Gleichgewicht vor.
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Wird die Cu(1,6 at% Ag)-Probe 5 h bei 500 °C geglüht und anschließend langsam abgekühlt
(500 °C/5h*), wird bei Raumtemperatur nicht die Gleichgewichtsphase (< 0,1 at% Ag), sondern ein
übersättigter Mischkristall mit 0,7 at% bis 0,8 at% Ag, der ca. dem Gleichgewichtszustand zwischen
350 °C und 450 °C entspricht erhalten. Das im Gitter gelöste Silber kann nur über den Vorgang der
Volumendiffusion (Abschnitt 3.3.3) ausgeschieden werden. Dieser Diffusionsprozess besitzt eine
hohe thermische Aktivierungsenergie (Tab. 3.3 auf Seite 39), so dass nach Unterschreiten des Tem-
peraturbereiches von 350 °C bis 450 °C keine Silberausscheidung, selbst bei einer Abkühlrate von
0,5 K·min−1, möglich ist. Folglich kann der Übersättigungszustand nicht durch die gewählten Tem-
perbedingungen abgebaut werden. Die Auslagerung von Silber aus der Kupfermatrix sollte mit der
Bildung von Ausscheidungen verbunden sein. Ausscheidungen stellen eine silberreiche Phase dar
(β -Mischkristall, Abb. 3.6 auf Seite 37), bei der Kupfer als Substitutionsatom in eine Silberma-
trix eingelagert ist. Das Auftreten einer silberreichen Phase kann röntgenographisch nachgewiesen
werden (Abb. 6.13), sobald eine hinreichende Anzahl an streuenden Netzebenen vorhanden ist.
Abb. 6.13: Diffraktogramm einer Cu(1,6 at%
Ag)-Schicht in Abhängigkeit der Temperung. Ab
300 °C kann eine silberreiche Phase nachgewie-
sen werden.
Im Ausgangszustand können im Röntgendiffraktogramm keine Reflexe der silberreichen Phase
nachgewiesen werden. Ab 300 °C wird der Ag-{111}-Reflex eindeutig detektiert. Mit steigender
Temperatur nimmt die Intensität zu und die Halbwertbreite (FWHM) ab. Des Weiteren tritt ab
500 °C/5h der Ag-{200}-Reflex in der rechten Flanke des Cu-{111}-Reflexes in Erscheinung. Die-
ses Verhalten kann mit der Vergrößerung des Phasenvolumens sowie mit der mittleren Ausschei-
dungsgröße korreliert werden. Die Ergebnisse der Abschätzung der mittleren Ausscheidungsgröße
anhand der Breite des {111}-Silberpeaks gemäß der Scherrer-Formel [287] ist in Abb. 6.14 darge-
stellt. Da der elastische Verzerrungsanteil in den Berechnungen nicht berücksichtigt wurde, ist die
berechnete Kristallitgröße als der minimale mittlere Durchmesser aufzufassen.
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Abb. 6.14: Minimale mittlere Ausdehnung der
silberreichen Phase im Cu(Ag)-Gefüge.
Röntgenographisch kann nur die mittlere Ausdehnung der Phase in Richtung der Oberflächennor-
malen erfasst werden. Die Ergebnisse zeigen, dass sich die Kristallitgröße der silberreichen Phase
infolge der Wärmebehandlung von ca. 10 nm (300 °C) auf 75 nm (500 °C/5h*) erhöht. Um das
Vorliegen eines Ag(Cu)-Mischkristalls nachzuweisen, wurde eine sin2ψ-Messung am Ag-{111}-
Reflex vorgenommen. Die Berechnung der dehnungsfreien Gitterkonstanten ergibt einen Wert von
(0,40834 ± 1 · 10−5) nm. Im Vergleich mit der Gitterkonstanten von reinem Silber (0,40862 nm)
zeigt die silberreiche Phase einen um 2,8·10−4 nm verkleinerten Wert, der durch die Einlagerung
von Kupfer auf regulären Gitterplätzen der Silbermatrix zu erklären ist. Nach der Vegard´schen Re-
gel ergibt sich eine Kupferkonzentration von ca. 0,6 at%, die in etwa mit der Konzentration der
Ag(Cu)-Gleichgewichtsphase bei 250 °C übereinstimmt. Aus den Röntgenmessungen ist allerdings
nicht ersichtlich, wo die Ausscheidungen innerhalb des Gefüges vorliegen und welche Morpho-
logie sie aufweisen. Nach der Abscheidung ist Silber entsprechend der in Abb. 6.15 dargestellten
GD-OES-Tiefenprofilen verteilt. Der Grad der Inhomogenität der Verteilung vergrößert sich mit stei-
gendem Silbergehalt, wobei eine Wärmebehandlung nicht nur zu einer Reduzierung der Silberkon-
zentration im Schichtinneren, sondern gleichzeitig auch zu einer gleichförmigeren Silberverteilung
führt. Verbunden mit der Temperung kann eine Anreicherung von Silber an der Oberfläche ab einem
Silbergehalt von ca. 0,8 at% Ag detektiert werden. Untersuchungen mit TEM an der Cu(1,6 at% Ag)-
Probe mit einer Wärmebehandlung von 500 °C/5h* zeigen, dass Ag-Ausscheidungen sowohl als ei-
genständige Körner im Oberflächenbereich (entspricht GD-OES Oberflächenanreicherung) als auch
innerhalb der Cu(Ag)-Körner nachgewiesen werden können (Abb. 6.16 auf Seite 79). Die Cu(Ag)-
Phase hebt sich allerdings nicht nur auf Grund ihres Kontrastes in Abb. 6.16 hervor, sondern kann
auch mit EDX nachgewiesen werden. Die dargestellten Spektren sind jeweils für beide Probenbe-
reiche repräsentativ und weisen eindeutig die Existenz von silberreichen Ausscheidungen in einer
Cu(Ag)-Umgebung nach. Die Ausscheidungen im Oberflächenbereich können auch mit REM und
FIB beobachtet werden und sind erwartungsgemäß hauptsächlich an Korngrenzen und Tripelpunk-
ten detektierbar.
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Abb. 6.15: GD-OES-Tiefenprofilanalyse der Verteilung von Silber in Cu(Ag)-
Schichten in Abhängigkeit von der Wärmebehandlung (a) und des Silbergehaltes (b).
Nach der Auslagerung von Silber aus der kupferreichen Matrix erfolgt der Transport über
Korngrenzen- und Oberflächendiffusion zu den entsprechenden Wachstumsstellen (Keimen). Die
maximale Ausdehnung wird mit durchschnittlich 226 nm an der Oberfläche erreicht. Unter der
Annahme, dass die Tiefenausdehnung der Hälfte der Oberflächenausdehnung entspricht (z.B. Tri-
pelpunkt: gleichschenkliges Dreieck), würde sich eine mittlere Ausdehnung der Ausscheidungen in
Richtung der Oberflächennormalen von ca. 112 nm bis 56 nm (Mittelwert: 84 nm) ergeben, was in
Übereinstimmung mit der röntgenographischen Bestimmung ist. Allerdings wurde der Einfluss der
kugelförmigen Ausscheidungen innerhalb der Matrix mit einer Ausdehnung von ca. 35 nm nicht be-
rücksichtigt. Sowohl die Ausbildung der Oberflächenausscheidungen als auch die Ausscheidungen
innerhalb der Kupfermatrix können am ehesten dem kontinuierlichen Typ (Abschnitt 3.6.1) zuge-
schrieben werden, da einerseits eine kontinuierliche Änderung der Silberkonzentration der Cu(Ag)-
Mischkristalle röntgenographisch nachgewiesen wurde und andererseits weder ein fein- noch ein
groblamellares Gefüge detektiert werden kann (Abschnitt 3.6.1). Das Vorliegen einer kontinuierli-
chen Ausscheidekinetik liegt insbesondere im geringen Silbergehalt von maximal 1,6 at% begrün-
det [257], obwohl eine starke Übersättigung der Mischkristalle vorhanden ist, die prinzipiell eine
diskontinuierliche Kinetik begünstigen sollte [258]. Des Weiteren wurden auch in kompakten Kup-
ferlegierungen bei der kontinuierlichen Ausscheidung kleine kugelförmige Teilchen beobachtet, die
statistisch in der Matrix verteilt sind [258, 259]. Die Art der Grenzfläche (kohärent/inkohärent) zur
umgebenden Cu(Ag)-Matrix wurde nicht näher charakterisiert.
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Abb. 6.16: STEM-Abbildung (Dunkelfeld) und EDX-Analyse zur Untersuchung der Morpholo-
gie und Verteilung von Ag(Cu)-Ausscheidungen.
6.3 Kristallographische Textur
Wie in Abschnitt 3.4.2 beschrieben, besitzen dünne Kupferschichten zumeist eine {111}-
Fasertextur, wobei die Ausprägung entscheidend von der verwendeten Diffusionsbarriere abhängen
kann. Das Vorliegen einer derartigen Vorzugsorientierung bei Cu(Ag)-Schichten wurde im Rahmen
der Arbeit sowohl mit XRD als auch mit REM/EBSD untersucht. Beide Verfahren sind notwen-
dig, um eine exakte Zuordnung der gemessenen Signalintensitäten zu kristallographischen Orien-
tierungen zu gewährleisten. Röntgenographisch wurden an einer Cu(1,6 at% Ag)-Schicht, die mit
15 mA·cm−2 auf einen Substrat mit TaSiN-Barriere abgeschieden wurde, die Polfigurenschnitte an
den zugänglichen {111}-, {200}- und {311}-Reflexen durchgeführt. Sowohl im Ausgangszustand
als auch nach einer Wärmebehandlung zeigen Cu(Ag)-Schichten eine {111}-Fasertextur. Speziell
im Ausgangszustand können auch {100}- und {110}-Komponenten auftreten, wie REM/EBSD-
Messungen zeigen. Im Zuge der Wärmebehandlung und folglich der Gefügeentwicklung ändern
sich die Intensitäten der einzelnen Komponenten, aber nicht die Polfiguren selbst. Die {111}-
Komponente nimmt an Intensität zu, während alle anderen Komponenten geringfügig an Intensität
verlieren. Abbildung 6.17 stellt die mit REM/EBSD gemessene inverse Polfigur in Normalenrich-
tung zur Schichtoberfläche einer getemperten Cu(1,6 at% Ag)-Schicht dar, wobei die ausgeprägte
{111}-Fasertextur deutlich zu erkennen ist. Die zugehörigen Polfiguren sowie eine Gegenüberstel-
lung mit den röntgenographisch gemessenen Polfigurenschnitten zeigt Abb. 6.18. Neben der {111}-
Komponente lassen sich weitere Orientierungen feststellen, wobei die {211}-, die {311}- und die
{511}-Komponenten (Zwillinge) die bedeutendsten Nebenorientierungen nach der Temperung dar-
stellen. Die {5713}-Komponente (verzwillingter Zwilling) wurde indirekt mit TEM nachgewisen
(Abb. 6.9 auf Seite 73).
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Abb. 6.17: Inverse Polfigur einer Cu(1,6 at%
Ag)-Schicht nach einer Wärmebehandlung
(500 °C/2 h).
Abb. 6.18: REM/EBSD-Polfiguren (obere Reihe) sowie Polfigurenschnitte der
{111}-, {200}- und {311}-Komponente im Vergleich mit XRD (untere Reihe).
Allerdings ist auf Grund der geringen Intensität, sowie zahlreicher Überlagerungen mit anderen
Komponenten (z.B. {511}) ein sicherer Nachweis der {5713}-Komponente nicht möglich. Ähnli-
ches gilt für die {220}-Komponente. Diese konnte bei XRD-Messungen mit symmetrischem Strah-
lengang in der Flanke des {400}-Si-Substratreflexes detektiert werden, allerdings ist auch hier ein
sicherer Nachweis innerhalb der Polfiguren nicht möglich. Die Abweichung in den Intensitätsver-
hältnissen (z.B. bei {200}-Polfigur) zwischen XRD- und REM/EBSD-Messungen liegt in Defokus-
sierungseffekten (Strichfokus bei XRD) begründet. Derartige Effekte führen mit anwachsendem ψ
zu einer Unterschätzung der Signalintensitäten.
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Einen Überblick über die entsprechende Zuordnung der Intensiätsmaxima in den Polfiguren zu den
entsprechenden Kristallorientierungen in Normalenrichtung gibt Tab. 6.2. Für das Vorliegen einer
{111}-Fasertextur bei Cu(Ag)-Schichten können verschiedene Anteile diskutiert werden, wobei
deren Ausbildung bereits bei der Keimbildung erfolgt und beim nachfolgenden Schichtwachstum
sowie bei Wärmebehandlungsprozessen verstärkt werden kann. Ursache ist die Minimierung der
Summe aus Oberflächen- und Grenzflächenenergie, die zu einem bevorzugten Wachstum einzelner
Körner mit den entsprechenden Orientierungen führt.
Tab. 6.2: Zuordnung der Intensitätsprofile der Polfiguren aus Abb. 6.18 zu den entsprechenden kristallogra-
phischen Orientierungen. Mit „*“ gekennzeichnete Netzebenen sind nicht zweifelsfrei zu evaluieren.
Polfigur XRD-Peaklage [°] EBSD-Peaklage [°] Netzebene berechnete Lage [°]
0,0 0,0 {111} 0,0
20,0 19,5 {211} 19,5
{5713}* 22,2
35,0 33,5 {311} 29,5
{511} 38,9
{111} {220}* 35,3
62,5 62,0 {111}* 70,5
{211}* 61,9
{311}* 58,5
{511}* 56,3
{5713}* 56,3
19,0 - {511} 15,8
- 26,5 {311} 25,2
34,5 36,0 {211} 35,3
{200} {5713}* 33,5
43,0 - {220} 45,0
51,5 52,5 {111} 54,7
- 62,0 {211} 65,9
0,0 0,0 {311} 0,0
11,0 10,5 {211} 10,0
{511} 9,4
{5713}* 9,4
32,0 31,0 {111} 29,5
{311} {511} 29,5
{220}* 31,5
41,0 39,5 {211} 42,4
{511} 41,0
{5713}* 41,0
59,0 59,0 {511} 58,5
{220}* 64,8
Bei Abscheidung von kfz-Materialien auf einem amorphen oder nanokristallinen Substrat wird ins-
besondere das Wachstum von in Normalenrichtung zur Oberfläche {111}-orientierten Körnern be-
obachtet [160]. Im Speziellen kann hiervon die Kupferkeimschicht betroffen sein, was sich auch
auf die Cu(Ag)-Schicht übertragen kann.
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REM/EBSD-Messungen zeigen, dass die Ausprägung der Textur bei Abscheidung auf Substrate
mit Ta/TaN-Barriere geringer ist als bei TaSiN-Barrieren. Die Schärfe der Textur wird entscheidend
vom chemischen Grenzflächenzustand zum Substrat bzw. vom Oberflächenzustand der Schicht be-
stimmt. Auf Grund der elastischen Anisotropie von Kupfer führen gleiche Dehnungen der Körner,
z.B. in Folge von thermischer Ausdehnung, zu unterschiedlichen Spannungsfeldern (Energiediffe-
renz). Aus der Minimierung dieser Verzerrungsenergie resultiert ein weiterer Beitrag auf die Vor-
zugsorientierung, die bei kfz-Metallen allerdings zur Formierung einer {100}-Texturkomponente
führt [126] und folglich bei Cu(Ag)-Schichten eine untergeordnete Rolle spielt. Ein Vergleich mit
Cu-Schichten zeigt, dass die {111}-Fasertextur bei Cu(Ag) ähnlich ausgeprägt ist und bei Abschei-
dung auf Substrate mit TaSiN-Beschichtung sogar schärfer ausfallen kann. Die Evaluierung erfolgte
über das Intensitäts- bzw. Flächenverhältnis des Cu-{111}- und {200}-Reflexes bei symmetrischer
Strahlführung. Abhängigkeiten der Texturschärfe vom Silbergehalt wurden nicht beobachtet. Ob-
wohl nicht systematisch untersucht, scheint eine steigende Abscheidestromdichte zu einer Verschär-
fung der {111}-Textur zu führen.
Die Bestimmung einer Vorzugsorientierung bei der Ag(Cu)-Phase kann nur indirekt erfolgen. Ei-
nerseits ist auf Grund des geringen Volumens dieser Phase eine REM/EBSD-Untersuchung kaum
möglich, andererseits ist der einzig mit XRD zugängliche {111}-Reflex für die Diskussion einer
Textur nicht hinreichend. Durch Änderung der Strahlführung können Informationen zu Texturen
gewonnen werden. Durch die geometrischen Einstrahlbedingungen bei GA-XRD-Messungen im
Vergleich mit einem θ -2θ -Strahlengang wird im Kupfersignal auf Grund der {111}-Fasertextur ei-
ne Erhöhung der Signalintensität des {200}-Reflexes beobachtet. Gleiches gilt auch für die {200}-
Intensität des Silbersignals in der Flanke des Cu-{111}-Reflexes (Abb. 6.19). Folglich sollte auch
die Ag(Cu)-Phase eine Tendenz zu einer {111}-Fasertextur aufweisen.
Abb. 6.19: Vergleich der Intensitäten der {111}-
und {200}-Reflexe von Ag und Cu bei Änderung
des XRD-Strahlenganges.
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6.4 Grabenfüllung
Eine entscheidende Rolle für die Anwendung der Cu(Ag)-Legierungsschichten als Leiterbahnmate-
rial spielt die elektrochemische Abscheidung in Grabenstrukturen, um in Anlehnung an die Herstel-
lung von Cu-Leiterbahnen den Einsatz der damascene-Technik zu gewährleisten (Abschnitt 3.4.1).
Entscheidend ist hierfür das Zusammenspiel der Additive mit den Kupfer- und Silberionen im Elek-
trolyten, wobei das Schichtwachstum derart beeinflusst werden muss, dass eine porenfreie, vollstän-
dige Füllung der Grabenstrukturen erzielt wird. Die Abscheidung von Cu(Ag)-Schichten erfolgte in
Grabenstrukturen mit einem Aspektverhältnis ≥ 1 (Tiefe-Breite-Verhältnis), einem Flankenwinkel
von αF ≤ 90° und einer variierenden Grabenbreite von 0,5 µm bis 4,0 µm. Die Kupferkeimschicht-
dicke betrug 50 nm und 100 nm. Die Ergebnisse der Experimente zum Füllen von Grabenstrukturen
mit Cu(Ag) sind in Abb. 6.20 dargestellt.
Abb. 6.20: Grabenfüllungen einer Cu(0,8 at% Ag)-Schicht im Ausgangszustand (a,
c) und nach einer Wärmebehandlung bei 450 °C/2h (b, d). In Bild a sind Poren im
Zentrum des Grabens zu erkennen.
Im Ausgangszustand können schlitzförmige Poren im Zentrum des Grabenprofils festgestellt
werden (Abb. 6.20a). Die Ausbildung eines solchen Hohlraumes kann auf ein unabgestimmtes
Zusammenspiel der wachstumshemmenden und wachstumsfördernden Additive hinweisen (Ab-
schnitt 6.1.1). Kim et al. [141] diskutierten die Bildung derartiger Hohlräume durch eine Störung
des MPS/SPS-Gleichgewichtes (2Cu2+ + 2MPS→ 2Cu+ + SPS + 2H+), wobei die Schichtwachs-
tumsrate in Oberflächennähe höher ist als am Grabenboden. Hierdurch werden die Seitenflanken
gegenüber dem Grabenboden bevorzugt. Die Struktur verschließt sich somit von oben, wobei die
bodennahen Bereiche zunehmend vom Stoffstrom entkoppelt werden und Poren im Zentrum des
Grabens verbleiben. Mit zunehmender Grabenbreite verringert sich der Porenquerschnitt, so dass
derartige Hohlräume für Breiten ≥ 2 µm nicht nachweisbar sind. Eine genaue Betrachtung des Ge-
fügebildes innerhalb der Grabenstruktur zeigt, dass die Kristallite weniger vom Grabenboden als
vielmehr von den Seitenwänden zu wachsen scheinen. Dies kann durch lokale elektrische Wider-
standsunterschiede der Kupferkeimschicht, hervorgerufen durch unterschiedliche Dicken, bedingt
sein (Abschnitt 3.1.3).
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Speziell in den Eckbereichen des Kraterbodens tritt die geringste und in den Kantenbereichen in
Oberflächennähe die höchste Schichtdicke innerhalb des Grabens auf. Je geringer die Konformität
und die nominale Schichtdicke sind, um so stärker kann der Grabenboden vom Stromfluss und folg-
lich von der Entladung entkoppelt sein. Der Einfluss der Kupferkeimschicht wird deutlich, wenn
die Dicke von 50 nm auf 100 nm erhöht wird. Hierbei kann keine Lochbildung beobachtet wer-
den (Abb. 6.20c). Um die Qualität der Grabenfüllung weiter zu verbessern, sind Flankenwinkel
von αF ≤ 90° vorteilhaft. Werden die Schichten getempert, kann ein Kornwachstum beobachtet
werden, in dessen Folge Körner, bei Gräben mit einer Breite ≤ 1 µm lokal begrenzt, den gesam-
ten Grabenquerschnitt nahezu vollständig ausfüllen können (Abb. 6.20d). Das Gefüge innerhalb
des Grabens ist jedoch eher als polykristallin und weniger als „Bambus“-Struktur zu beschreiben.
Im Zuge der thermischen Gefügeentwicklung führt der Austausch von Atomen bzw. Leerstellen
zwischen Graben und Oberfläche dazu, dass im geglühten Gefüge keine Poren festgestellt werden
können (Abb. 6.20b). Eine Abhängigkeit der Qualität der Grabenfüllung von der Abscheidestrom-
dichte oder dem Silbergehalt wurde nicht beobachtet. Es ist folglich möglich, mit dem verwendeten
Elektrolyten eine Grabenfüllung zu erzielen, bei der nach einer Wärmebehandlung ein Gefügezu-
stand vorliegt, welcher den Einsatz als Leiterbahnwerkstoff gewährleistet.
6.5 Einbau von Verunreinigungen
Der elektrochemische Abscheideprozess ist vom Einbau von Fremdelementen begleitet. Verunrei-
nigungen ergeben sind hauptsächlich aus dem begrenzten Reinheitsgrad der Basischemikalien bzw.
der Elektrolytkomponenten. Die zur Abscheidung verwendeten Additive (Abschnitt 5.3) stellen ei-
genständige Kontaminationsquellen dar. Diese Additive sind z.T. organischer Natur und beinhalten
dementsprechend überwiegend die Elemente C, H, und O. Der Fremdelementeinbau kann direkt
oder als Folge von chemischen Reaktionen während der galvanischen Beschichtung erfolgen. Ver-
unreinigungen sind als unerwünschte Legierungszusätze zu betrachten und können unter anderem
folglich zu einer Änderung der Elektromigrationseigenschaften führen (Abschnitt 3.2.8). Aus die-
sem Grund ist die Untersuchung von Fremdstoffen und deren Verteilung von hoher Relevanz. Die
Analysen zeigen, dass in Cu(Ag)-Schichten, unabhängig vom Silbergehalt, Sauerstoff, Wasserstoff,
Kohlenstoff, Schwefel und Chlor nachweisbar sind. In den nachfolgenden Abschnitten werden die
einzelnen Verunreinigungen bezüglich Verteilung, thermischen Verhaltens, Herkunft und Wirkung
auf die Schichteigenschaften diskutiert. Bis auf das Element Schwefel wurden allerdings keine signi-
fikanten Unterschiede im Vergleich zu reinen Kupferschichten festgestellt. Bezüglich der Verunrei-
nigungen sind Cu(Ag)-Legierungsschichten, verglichen mit Cu, als Leiterbahnwerkstoff prinzipiell
einsetzbar.
6.5.1 Kohlenstoff
Am Beispiel einer Cu(1,9 at% Ag)-Schicht wird im Ausgangszustand, ausgehend von der Ober-
fläche, ein deutliches Kohlenstoffsignal detektiert, welches zum Inneren der Schicht abklingt
(Abb. 6.21). Ein prinzipiell vergleichbarer Kurvenverlauf wird auch nach vorgeschalteter Plasma-
Reinigung erhalten, allerdings ist die Signalintensität im gesamten Verlauf der Analyse deutlich
geringer. Kohlenstoff ist ein Verunreinigungselement, welches als Hauptbestandteil ambienter Kon-
taminationsschichten vorkommt (z.B. adsorbierte Kohlenwasserstoffe aus der Umgebung). Somit
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indiziert dieses Verhalten, dass ein wesentlicher Beitrag der gemessenen Kohlenstoffkonzentration
der Oberfläche zugeschrieben werden kann, wobei während des Sputterprozesses kohlenstoffhaltige
Spezies über die Oberfläche in das Kratergebiet eindiffundieren. Als Maß des in der Schicht vorhan-
denen Kohlenstoffs kann maximal das Abklingniveau im Schichtinneren gelten. Eine weitere Quelle
für Kohlenstoff stellen die elektrolytischen Additive dar. Kondo et al. [146] erwähnen z.B. höhere
Kohlenstoffkonzentrationen (auch erhöhte Sauerstoffanteile) bei Anwesenheit von PEG im Elektro-
lytbad. Bei einer Wärmebehandlung von 3x500 °C zeigt sich, dass durch mehrere Temperzyklen
eine weitere Verringerung des Kohlenstoffgehaltes erzielt werden kann. Dies ist auf die Desorption
von anhaftenden Kontaminationen von der Oberfläche sowie die Entfernung von eingelagerten orga-
nischen Additivmolekülen bzw. deren Fragmente zurückzuführen [182]. Im Allgemeinen erscheint
die Kohlenstoffkonzentration auch nach einer Wärmebehandlung gegenüber reinen Kupferschich-
ten geringfügig erhöht, was z.B. mit einem stärkeren Einbau von Additiven in das Schichtgefüge
begründet werden könnte.
Abb. 6.21: Kohlenstoffverteilung (GD-OES) in
einer Cu(1,9 at% Ag)-Schicht in Abhängigkeit
von der Oberflächenreinigung und Wärmebe-
handlung.
Unabhängig von der Vorbehandlung der Probe sowie vom Silbergehalt kann im Grenzflächenbe-
reich zur Diffusionsbarriere ein geringer Anstieg der Kohlenstoffkonzentration registriert werden.
Dieser sollte einer Kontamination der Barriereoberfläche während der Substratpräparation entstam-
men. Obwohl die Aufbringung der Barriere- und der Kupferkeimschicht ohne Vakuumunterbre-
chung stattfand, können im Zeitraum des Prozesswechsels kohlenstoffhaltige Verbindungen (z.B.
Moleküle des Vakuumpumpenöls) im Restgas zu einer Kontamination führen.
Für die gezielte und präzise Untersuchung von Kohlenstoffeinlagerungen ist die Eliminierung von
kohlenstoffhaltigen Oberflächenverunreinigungen eine wesentliche Voraussetzung. Eine signifikan-
te Beeinflussung der Intensitätsverläufe durch den Plasma-Reinigungsprozess zeigte außer Koh-
lenstoff kein weiteres Element, was jedoch auch auf die Sensitivität bzw. die Mengenverhältnisse
zurückgeführt werden kann.
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6.5.2 Wasserstoff
Eine vergleichbare Situation wie bei Kohlenstoff bezüglich des Kurvenverlaufs und des thermischen
Verhaltens ergibt sich auch für das Element Wasserstoff (Abb. 6.22). Ausgehend von der Oberfläche
klingt auch in diesem Fall die Signalintensität zum Inneren der Schicht auf ein spezifisches Niveau
ab, welches sich mit zunehmender Wärmebehandlung verringert. Dieses Verhalten unterstützt die
Hypothese der Beeinflussung der GD-OES-Messung durch Oberflächenkontaminationen.
Abb. 6.22: Wasserstoffverteilung (GD-OES) in
einer Cu(1,9 at% Ag)-Schicht. Der prinzipielle
Kurvenverlauf sowie das thermische Verhalten
sind vergleichbar mit der Situation beim Element
Kohlenstoff.
Eine Anreicherung von Wasserstoff im Grenzflächenbereich zur Ta-basierten Barriere ist nicht so
ausgeprägt, aber dennoch vorhanden und deutet wiederum auf Kohlenwasserstoffverbindungen hin.
6.5.3 Sauerstoff
Sauerstoff ist ein Element, das nicht nur in Kombination mit Verunreinigungselementen, sondern
auch in Kombination mit dem Matrixelement Kupfer (als Oxid: z.B. Cu2O, CuO) vorkommen kann.
In Abb. 6.23 zeigt sich auch für Sauerstoff wieder der charakteristische Kurvenverlauf, der bereits
bei den vorangegangenen Verunreinigungselementen beobachtet wurde. Da die Cu(Ag)-Schichten
nicht durch eine Passivierungsschicht geschützt sind ist davon auszugehen, dass sich an der Oberflä-
che eine natürliche (nicht passivierende) Oxidschicht befindet. Diese Oxidschicht könnte zusätzlich
bzw. vollständig zur Erhöhung des Sauerstoffsignals im Oberflächenbereich beitragen. Eine Ände-
rung des Sauerstofftiefenprofils in Abhängigkeit von der Temperatur ist nicht signifikant und bis
jetzt nur unzureichend interpretiert. Dieser Fakt ist möglicherweise auf die geringen Konzentratio-
nen sowie die Sensitivität der Messmethode zurückzuführen (Rauschniveau in Abb. 6.23).
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Das ansteigende Sauerstoffsignal im Bereich der rechten Flanke des Ta-Peaks ist auf das nachfol-
gende Dielektrikum (SiO2) zurückzuführen. Eine Anreicherung von Sauerstoff an der Grenzfläche
zu Ta ist nicht zu erkennen.
Abb. 6.23: Verteilung von Sauerstoff in einer
Cu(1,9 at% Ag)-Schicht. Sauerstoff kann insbe-
sondere im Oberflächenbereich in Form von Kup-
feroxiden vorliegen.
6.5.4 Schwefel
Der Schwefeleinbau verläuft anders als bei reinen Kupferschichten und nimmt unter allen detektier-
ten Fremdelementen eine besondere Rolle ein. Schwefel gehört zu jener Gruppe von Legierungszu-
sätzen die im Verdacht stehen, das Elektromigrationsverhalten von Kupferschichten verbessern zu
können. Die Summe der Valenzelektronen von Kupfer- (4s13d10) und Schwefelatomen (3s23p4)
ergibt eine ungerade Zahl. Gemäß den Überlegungen von Zehe ( [81, 82], Abschnitt 3.2.8 auf
Seite 13) lässt dies eine Verbesserung der Elektromigrationseigenschaften erwarten. Surholt und
Herzig [265] zeigen in ihren Untersuchungen, dass Verunreinigungen in Kupfer zu einer deutli-
chen Verringerung der Grenzflächendiffusivitäten führen. Die stärkste Wirkung wurde hierbei dem
Schwefel zugeschrieben. Entscheidend für die Wirkung ist jedoch die genaue Art des Schwefelein-
baus. Während der Abscheidung werden Schwefelverbindungen relativ homogen in die wachsende
Cu(Ag)-Schicht integriert (Abb. 6.24). Der Grad des Einbaus scheint unabhängig vom Silbergehalt
und vielmehr mit dem Alter des Elektrolytbades verbunden zu sein. Bereits eine Wärmebehand-
lung von 1x500 °C führt zu einer signifikanten Segregation von Schwefel mit Anreicherung an den
Grenzflächen. Insbesondere ist mit der GD-OES eine Anreicherung an der Barriereschicht nach-
weisbar. Gleichzeitig verringert sich der Schwefelgehalt im Inneren der Schicht, verbleibt allerdings
noch deutlich über dem Rauschniveau. Eine fortgeführte Temperung führt nur zu unwesentlichen
Änderungen in der Schwefelverteilung. Die Wirkung dieser S-Anreicherung auf die für die Elek-
tromigration bedeutende Grenzflächendiffusivität ist zur Zeit noch nicht untersucht. Es ist jedoch
bekannt, dass bereits Spurenkonzentrationen bestimmter Elemente an den Grenzflächen diese Art
der Diffusion entscheidend verringern können [322].
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Abb. 6.24: Analyse der Schwefelverteilung (GD-
OES-Messung) in einer Cu(1,9 at% Ag)-Schicht.
Durch Temperung der Probe verringert sich der
Schwefelgehalt im Inneren der Schicht durch Dif-
fusion an die Grenzflächen.
Das Integral der Intensität über der Zeit liefert eine der Elementmasse proportionale Größe. Wird
diese für den Ausgangszustand bestimmte Fläche gleich Eins gesetzt, so ergibt sich für den getem-
perten Zustand (3x500 °C) eine Fläche von 0,68. Somit kann davon ausgegangen werden, dass eine
nicht zu vernachlässigende Menge an Schwefel (in diesem Fall eine Masse, die dem Integralwert
von 0,32 entspricht) durch eine Wärmebehandlung aus der Schicht entfernt wurde. Die Differenz
kann einerseits dadurch erklärt werden, dass an die Oberfläche diffundierter Schwefel durch die GD-
OES nicht vollständig erfasst wird, bzw. dass ein gewisser Teil bei der Temperung unter Vakuum
von der Oberfläche desorbiert. REM/WDX-Untersuchungen zeigen, dass der Schwefelgehalt mit ca.
0,1 at% in einer Cu(0,2 at% Ag)-Schicht im Ausgangszustand um eine Größenordnung höher ist
als in einer reinen Cu-Schicht mit 0,01 at% (im Bereich der Nachweisgrenze des WDX-Systems).
Darüber hinaus sei angemerkt, dass die Kupferschicht den „self-annealing“-Effekt [184] nach ihrer
Abscheidung zeigte. Abbildung 6.25 stellt einen Vergleich zwischen einer Cu(Ag)- und einer reinen
Cu-Schicht nach einer Wärmebehandlung (3x500 °C) dar. Im Gegensatz zu Cu(Ag) kann bei Cu
weder der Einfluss einer Wärmebehandlung (nicht dargestellt) noch eine Grenzflächenanreicherung
festgestellt werden. Allerdings sind die Schwefelkonzentrationen im Inneren der Schichten nahezu
identisch. Diese könnten mit Schwefelausscheidungen in den Korngrenzen bzw. mit der im Kup-
fergitter gelösten Schwefelmenge verknüpft sein. Die atomare Löslichkeit von S in Cu ist jedoch
mit ca. 10−4 [78] äußerst gering und wird durch entsprechend hohe Segregationsfaktoren von ca.
103 bis 105 (bestimmt im Temperaturbereich von 477 °C bis 954 °C; [323]) begleitet. Dies bedeutet,
dass sich Schwefel bevorzugt an Grenzflächen (z.B. Korngrenzen) befindet. Bei Cu(Ag)-Schichten
wird so viel Schwefel in die Schicht integriert, dass dieser nicht mehr im Gitter gelöst bzw. in die
Korngrenzen ausgeschieden werden kann, sondern, wie beobachtet, bei thermischer Aktivierung
an die äußeren Grenzflächen diffundiert. Als Quelle der Schwefelkontamination können zwei Mög-
lichkeiten diskutiert werden. Einerseits die schwefelhaltigen Basiskomponenten des Elektrolyten
(H2SO4, CuSO4) und andererseits schwefelhaltige Additive.
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Um insbesondere den Einfluss der Additive zu analysieren, wurde eine Cu(Ag)-Schicht ohne Addi-
tivunterstützung abgeschieden und nach der Temperung (3x500 °C) hinsichtlich der Schwefelvertei-
lung untersucht (Abb. 6.25).
Abb. 6.25: Vergleich der GD-OES-Tiefenprofile von
Cu(Ag)-Schichten mit unterschiedlichem Silberhalt
mit einer reinen Cu-Schicht sowie einer Cu(Ag)-
Schicht die ohne Additivunterstützung abgeschieden
wurde. Alle Proben wurden 3x500 °C getempert.
In Abb. 6.25 ist zu erkennen, dass ohne die Zugabe von Additiven kein Einbau von Schwefel in
das Schichtgefüge erfolgt. Das Beispiel der additivfreien Abscheidung macht somit deutlich, dass
H2SO4 und CuSO4 eine untergeordnete Bedeutung haben. Die elektrolytischen Additive sind folg-
lich eindeutig als primäre Schwefelquelle zu identifizieren, was in Übereinstimmung mit den Unter-
suchungen von Kang et al. [148] ist. Die geringe Schwefelanreicherung im Bereich der Grenzfläche,
die sich auch bei reinen Kupferschichten nachweisen ließ, ist am wahrscheinlichsten auf Artefakte
bei der Substratpräparation (z.B. geringe SO−4 -Rückstände vom Aktivierungsprozess des Substra-
tes vor der Beschichtung, Abschnitt 5.5) zurückzuführen und wird nicht durch die Beschichtung
selbst verursacht. Für die Untersuchung der Diffusion zu den Grenzflächen, wurde eine Cu(Ag)-
Schicht im Ausgangszustand jeweils mit 4 K·min−1 auf verschiedene Temperaturen aufgeheizt und
mit 15 K·min−1 abgekühlt, um den entsprechenden Gefügezustand zu konservieren (Abb. 6.26). Es
wurde beobachtet, dass der Segregationsprozess bei ca. 250 °C beginnt, wobei die erste signifikante
Grenzflächenanreicherung bei 300 °C detektiert wird. Eine Erhöhung der Temperatur führt zu einer
weiteren Schwefelanreicherung. Nach dem ersten Temperzyklus bis 500 °C ist dieser Prozess aller-
dings weitgehend abgeschlossen. Bei nachfolgenden Temperzyklen ändern sich die Schwefelvertei-
lung bzw. die -anreicherung nur unwesentlich. Von besonderem Interesse ist die Art des Schwefel-
einbaus bzw. der chemische Bindungszustand. Eine detaillierte Beschreibung der durchgeführten
XPS-Analysen findet sich in Referenz [324]. Bei der Analyse des Bindungszustandes von Schwefel
(S2p-Spektrum, Abb. 6.27) wurde lokal an der Oberfläche (bei ungetemperten Proben) ein Signal
detektiert, welches sich einer Sulfatbindung (-SO−4 ) zuordnen lässt [325,326]. Allerdings verschwin-
det dieses bei leichtem Sputtern der Oberfläche mit einem Ar-Ionenstrahl und ist deshalb am wahr-
scheinlichsten CuSO4-Rückständen vom elektrochemischen Beschichtungsprozess zuzuordnen.
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Im Vergleich dazu wurde, unabhängig von einem Ar-Beschuss und einer Wärmebehandlung, ein
Sulfid-Peak im gesamten Schichtquerschnitt inklusive der Grenzfläche zur Barriere nachgewiesen.
Abb. 6.26: GD-OES-Untersuchung des
Segregationsverhaltens von Schwefel im Bereich
der Grenzfläche zur Ta-basierten Barriere am
Beispiel einer Cu(1,9 at% Ag)-Schicht.
Abb. 6.27: XPS-S2p-Spektrum der Oberfläche
einer Cu(0,4 at% Ag)-Schicht. Das Spektrum
zeigt sowohl einen Sulfat- als auch einen
Sulfidpeak.
Sulfidbindungen können in Cu(Ag)-Schichten in Kombination mit Cu, Ag und den Additiven exis-
tieren. Der Nachweis von Ag2S ist schwierig, da die Peaklagen von Ag2S und metallischem Ag im
Ag3d-Spektrum nahezu identisch sind [325]. Allerdings wurde keine systematische Variation des
S2p- mit dem Ag3d-Signal bzw. eine Verknüpfung zwischen der Schwefel- und der Silberverteilung
beobachtet, weshalb eine Ag2S-Bildung auszuschließen ist.
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Eine Untersuchung des Cu2p3/2-Signals zeigt, dass die Peakform Änderungen aufweist, die so-
wohl durch CuxS als auch durch Kupferoxide (z.B. CuO) hervorgerufen werden können [325].
Basierend auf dem Tiefenprofil des Sauerstoffsignals und einer Trennung des Peaks mit der Fak-
toranalyse [326, 327] konnten sowohl CuO (insbesondere im Oberflächenbereich) als auch CuxS-
Verbindungen nachgewiesen werden. Für das System Cu-S sind fünf stabile Phasen bekannt (CuS,
Cu2S, Cu1,95S, Cu1,8S, Cu1,75S, [208]). Die eindeutige Identifikation der entsprechenden Phase ist
auf Grund der geringen Signalintensitäten und Peakverschiebungen (vergleichbarer Bindungszu-
stand der Komponenten) äußerst anspruchsvoll. Jedoch scheinen die Cu> 1S-Verbindungen besser
als CuS mit den gemessenen Spektren übereinzustimmen. Des Weiteren wird in der Literatur berich-
tet, dass CuS thermisch nicht stabil ist und bereits bei Temperaturen von ca. 220 °C zerfällt [328].
Um die Bildung von CuxS-Verbindungen erklären zu können, müssen die elektrolytischen Additive
näher beleuchtet werden. Wie in Abschnitt 3.4.1 dargestellt, liegt bei den Additiven MPS und SPS
Schwefel bereits in einer Sulfidbindung vor. MPS ist instabil und kann mit Cu2+-Ionen zu SPS bzw.
dessen Derivaten reagieren. Bei dieser Interaktion zwischen MPS, SPS und Cu werden kupferhalti-
ge Thiolatkomplexe während der elektrochemischen Abscheidung gebildet [144,329]. Untersuchun-
gen zeigen, dass durch Spaltung der Disulfidbindung im SPS die Disulfid- oder Thiolatreste stark an
der Kupferoberfläche anhaften können und z.T. in das Schichtgefüge eingebaut werden [148]. Der
Grund für den erhöhten Schwefeleinbau bei Cu(Ag)-Schichten kann mit einer Änderung der Ak-
tivität der Additivmischung, hervorgerufen durch die Abwesenheit von Cl−-Ionen, erklärt werden
(z.B. verringerte Effektivität von PEG [143]). Auch die Wirkung der anwesenden NO−3 -Ionen ist
noch unklar. Obwohl keine direkte Korrelation zwischen Silbermenge und Schwefelkonzentration
beobachtet wurde, könnte Silber den Schwefeleinbau fördern. Auf Grund der hohen Affinität von
Schwefel zu Silber könnten sich intermediäre Ag-S-Verbindungen bilden, welche anschließend von
den unedleren Kupferatomen der Schicht unter Bildung von CuxS-Verbindungen reduziert werden.
6.5.5 Sonstiges
Mit SIMS konnten im Cu(Ag)-Schichtgefüge Spurenkonzentrationen von Cl und OH−-Fragmente
nachgewiesen werden (Abb. 6.28). Die detektierten OH−-Fragmente können sowohl von organi-
schen Additivmolekülen als auch von Wasser stammen. Wasser ist Bestandteil des Elektrolytbades
und könnte während des Schichtwachstums in Poren des Gefüges (vgl. Abschnitt 6.1) eingelagert
werden. Durch eine Wärmebehandlung von 3x500 °C verringert sich das OH−-Signal drastisch im
Inneren der Schicht. Einzig ein geringes Signal verbleibt im Oberflächenbereich. Unabhängig davon,
ob diese OH−-Fragmente von organischen Additiven oder von eingelagerten Wassermolekülen her-
rühren, ist die OH−-Konzentration nach einer Wärmebehandlung äußerst gering. Abbildung 6.28
zeigt neben dem OH−-Profil den Verlauf der Cl-Konzentration nach einer Wärmebehandlung in
einer Cu(1,9 at% Ag)-Schicht. Ein Einfluss der Wärmebehandlung auf die Verteilung von Cl konn-
te nicht beobachtet werden. Chlor kommt als negativ geladenes Ion in den Additiven vor. Auf
Grund der Existenz von Silberionen wurden die Chlorionen aus der Additivmischung durch Zu-
gabe von AgNO3 ausgefällt, bevor diese zur Anwendung kam (Abschnitt 5.3 auf Seite 55). Bei der
Reaktion zwischen Cl− und Ag+ bildet sich das schwer lösliche Salz AgCl (Löslichkeitsprodukt:
2 ·10−10 mol2l−2). Chlorionen können somit nur in dieser sehr geringen Gleichgewichtskonzentra-
tion innerhalb des Elektrolyten existieren. Der Einbau von Chlor in Form von AgCl-Partikeln sollte
also vernachlässigbar sein.
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Abb. 6.28: SIMS-Tiefenprofile des Spurenlementes Cl
und von OH−-Fragmenten. Während sich die OH−-
Konzentration durch eine Wärmebehandlung signi-
fikant verringert, bleibt das Cl-Konzentrationsprofil
unbeeinflusst.
Vergleiche mit reinen Kupferschichten zeigen jedoch, dass Chlor in diesen Schichten in weit größe-
rem Maße eingebaut wird. Dies ist verständlich, da Cl−-Ionen als Additivkomponente den Elektro-
lyten in entsprechend hoher Konzentration zur Kupferabscheidung zugegeben werden [145, 153].
6.6 Elektrische Eigenschaften
Im Ausgangszustand besitzen Cu(Ag)-Schichten mit der Dicke von 1 µm einen spezifischen elek-
trischen Widerstand von 2,3 µΩcm bis zu 3,1 µΩcm. Dieser steigt mit dem Silbergehalt an
(Abb. 6.29a). Im Vergleich mit einer reinen Kupferschicht (h f = 1 µm: ρCu = 1,9 µΩcm), die
den „self-annealing“-Effekt zeigte, ist der Widerstand signifikant erhöht. Als Ursache der Wider-
standserhöhung können verschiedene Komponenten diskutiert werden, die sich gemäß der Matt-
hiessen´schen Regel additiv überlagern (Gleichung 6.4).
ρ f = ρT +ρS +ρG (6.4)
Der spezifische elektrische Widerstand einer Schicht ρ f wird durch eine temperaturabhängige Kom-
ponente ρT (Elektron-Phonon-Wechselwirkung), durch strukturelle Defekte ρS (Versetzungen, Leer-
stellen, Legierungselemente, Verunreinigungen) sowie durch geometriebedingte Streuanteile ρG (in-
nere und äußere Grenzflächen) erhöht (Abschnitt 3.1.3). Die Einlagerung von Silber in die Kupfer-
matrix (Mischkristallbildung, Abschnitt 6.2) führt zu einer Gitterverzerrung und folglich zu zusätz-
lichen Streuanteilen. Je höher der gelöste Legierungsanteil ausfällt, desto größer ist folglich die Stö-
rung des Gitters und damit die Elektronenstreuung. Die Lösung von Silber in der Kupfermatrix ruft
gemäß [4] eine Widerstandserhöhung von 0,14 µΩcm/1 at% Ag hervor. Für eine Cu(1,6 at% Ag)-
Schicht wurde die Menge des gelösten Silbers im Ausgangszustand in Abhängigkeit von der Strom-
dichte zu 0,8 at% bzw. 1,6 at% bestimmt (Abb. 6.11 auf Seite 75).
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Abb. 6.29: Spezifischer elektrischer Widerstand in Abhängigkeit vom Silbergehalt sowie
von der Stromdichte im Ausgangszustand und nach einer Wärmebehandlung. Zum Vergleich
ist das ITRS-Kriterium (gestrichelte Linie) mit ρ ≤ 2,2 µΩcm [1] dargestellt.
Diese Silbermenge würde zu einer spezifischen Widerstandserhöhung von 0,1 µΩcm bzw. 0,2 µΩcm
führen. Trotz der Messunsicherheiten ergibt sich dieser stromdichteabhängige Trend auch in
Abb. 6.29b. Durch eine Wärmebehandlung reduziert sich der Widerstand bei allen Cu(Ag)-
Schichten um 0,3 µΩcm bis 1,0 µΩcm auf (1,9 ± 0,1) µΩcm, wobei das ITRS-Kriterium [1] von
ρ ≤ 2,2 µΩcm im Rahmen der Fehler bis zu ca. 1,6 at% erfüllbar ist. Durch Ausscheidung von
Silber aus der Kupfermatrix im Zuge der Temperung verringert sich der Grad der Gitterverzerrung
und folglich der Widerstand. Ausscheidungen beeinflussen, im Vergleich zu Mischkristallen, die
elektrischen Eigenschaften zumeist nur gering (Parallelschaltung). Ag(Cu)-Ausscheidungen sollten
sogar einen geringeren Widerstand als die umgebende Cu(Ag)-Matrix aufweisen. Neben dem Legie-
rungselement müssen auch Verunreinigungen (Abschnitt 6.5), Gitterdefekte sowie Änderungen der
Korngröße in die Diskussion der Widerstandsentwicklung einfließen. Um die Bedeutung der einzel-
nen Anteile abzuschätzen, wurden zusätzlich die Restwiderstände sowohl von einer Cu(1,6 at% Ag)-
als auch von einer reinen Cu-Schicht, die den „self-annealing“-Effekt zeigte, im Ausgangszustand
und nach einer Wärmebehandlung (3x500°C) bestimmt (Abb. 6.30). Hierfür wurden die Proben bis
auf 4 K abgekühlt, so dass der thermische Anteil ρT vernachlässigbar ist. Da die Kupferschicht
den „self-annealing“-Effekt zeigte, liegt ein Gefüge mit einer mittleren Korngröße von ca. 2,5 µm
vor. Auf Grund der großen Körner kann der Einfluss der Korngrenzen sowie bei einer Dicke von
1 µm auch der Einfluss der Schichtdicke auf den elektrischen Widerstand weitgehend vernachlässigt
werden.
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Des Weiteren wird bei Wärmebehandlung kein signifikantes Kornwachstum in diesen Kupferschich-
ten beobachtet, da die mittleren Korndurchmesser bereits deutlich die Größe der Schichtdicke über-
steigen (gehemmtes 2D-Wachstum). Die thermisch induzierte Änderung des Restwiderstandes von
0,03 µΩcm wird folglich von der Verringerung der Defektdichte bestimmt. Diese kann sich prinzi-
piell sowohl aus einer Änderung der Leerstellenkonzentration als auch aus einer Verringerung der
Versetzungsdichte sowie der Konzentration von Verunreinigungen ergeben. Versetzungen wurden
mit TEM in dünnen Cu-Schichten detektiert [330]. Wird die Widerstandsänderung einzig der Verset-
zungsvernichtung zugeschrieben, kann nach Brown [331] die Änderung der Versetzungsdichte nach
der Wärmebehandlung mit ∆NV = 0,625 · 1019Ω−1cm−3 ·∆ρ zu ∆NV = 2 · 1015 m−2 abgeschätzt
werden. Die Vernichtung einer derart großen Anzahl von Versetzungen ist auszuschließen, da selbst
bei Rekristallisationsprozessen stark verformter Metalle (NV ≈ 1016 m−2) nur eine Reduzierung von
maximal 106 m−2 [96] erreicht wird. Des Weiteren sollte das Cu-Gefüge nach Ablaufen des „self-
annealing“-Effektes (Raumtemperaturrekristallisation) bereits in einem versetzungsarmen Zustand
vorliegen. Eine weitere Möglichkeit ist die Vernichtung von Überschussleerstellen und Mikroporen
(akkumulierte Leerstellen).
Abb. 6.30: Bestimmung des elektrischen
Restwiderstandes bei einer Temperatur von
4 K an einer Cu(1,6 at% Ag)- und einer Cu-
Probe (Dicke: 1 µm) im Ausgangszustand so-
wie nach einer Wärmebehandlung.
Korhonen et al. [67] wiesen darauf hin, dass überschüssige Leerstellen in Anwesenheit von Ver-
setzungen und inneren bzw. äußeren Grenzflächen auf Grund der geometrischen Beschränkun-
gen kaum in einer dünnen Schicht vorliegen können. Nach [332] würde eine Widerstandsände-
rung von 0,03 µΩcm einer vernichteten Leerstellenkonzentration von 15 at% entsprechen (gemäß
∆ρ ·5 ·107Ω−1cm−1). Folglich ist ein deutlicher Leerstellenüberschuss vorauszusetzen, was gemäß
Korhonen et al. [67] nicht sehr wahrscheinlich erscheint, wie auch die Beseitigung von Mikroporen.
Hierbei müsste sich die effektive Leiterquerschnittsfläche um nahezu 50 % vergrößern. Aus diesen
Überlegungen heraus ist vielmehr ein Zusammenspiel aller diskutierten Mechanismen in Betracht
zu ziehen, wobei insbesondere die Verringerung der Konzentration von Verunreinigungen als domi-
nierend angenommen wird. Nachfolgend wird diese Widerstandsänderung von 0,03 µΩcm einzig
der Reduzierung der Schichtkontamination zugeschrieben.
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Unter der Annahme, dass der Verunreinigungsgrad nach der Wärmebehandlung sehr gering ist und
sich das Korngrenzenvolumen nicht ändert, ergibt sich der verbleibende Restwiderstand aus der ther-
modynamischen Gleichgewichtskonzentration der Leerstellen und der Versetzungsdichte. Wird eine
molare Bildungsenergie für eine Leerstelle von Q0=140 J·mol−1 angenommen [333], ergibt sich für
T = 4 K eine Leerstellenkonzentration mit c0 = exp
(
− Q0NAkT
)
von nur ca. 10−2 at%, die keinen si-
gnifikanten Widerstandsbeitrag liefern sollte. Für die Versetzungsdichte dieser Kupferschicht nach
der Wärmebehandlung ergibt sich ein Wert von ca. 2 ·1015 m−2, was nur weniger als eine Größen-
ordnung höher ausfällt, als der an PVD-Kupferschichten röntgenographisch ermittelte Wert von ca.
4 ·1014 m−2 [113]. Die temperaturabhängige Widerstandsentwicklung bzw. der verbleibende Rest-
widerstand einer mit 5 mA·cm−2 abgeschiedenen Cu(1,6 at% Ag)-Schicht (Abb. 6.30) wird, im Ver-
gleich mit der Kupferschicht, durch die Einlagerung von Silber und durch die Korngröße bzw. deren
thermische Entwicklung geprägt. Wird von der thermischen Widerstandsänderung von 0,46 µΩcm
ein Mischkristallanteil von 0,05 µΩcm sowie ein Defekt- und Verunreinigungsanteil von 0,07 µΩcm
abgezogen (siehe nachfolgender Text), ergibt sich eine verbleibende Widerstandsdifferenz von
0,34 µΩcm. Die mehr als doppelte Konzentration von Verunreinigungen in Cu(Ag)-Schichten ge-
genüber reinen Cu-Schichten wird durch den nicht vorhandenen „self-annealing“-Effekt und die
Messergebnisse in Abb. 6.31 angenommen. Die Differenz von 0,34 µΩcm sollte sich durch die
Verringerung der spezifischen Korngrenzenfläche im Zuge des Kornwachstums ergeben, was den
elektrischen Widerstand gemäß dem Modell von Mayadas und Shatzkes [35] verringert. Wird von
einer mittleren Korngröße von 200 nm im Ausgangszustand ausgegangen, liefert das Modell eine
Vergrößerung der Korngröße auf ca. 600 nm bis 700 nm (real: ca. 550 nm). Mit dem Widerstands-
betrag kann auch auf die vernichtete spezifische Korngrenzenfläche geschlossen werden [331], wo-
bei ∆SKG = 4,2 ·105 µΩcm2 ·∆ρ ≈ 107m−1 beträgt. Zum Widerstand tragen im Wesentlichen nur
solche Korngrenzen bei, die mit ihrer Flächennormalen zur Stromrichtung orientiert sind. Wird an-
genommen, dass die Körner eine kolumnare sechseckige Form aufweisen, so entspricht dies einer
Vergrößerung der Körner von 200 nm auf 600 nm.
Die Änderung des spezifischen Widerstandes durch die thermische Gefügeentwicklung kann da-
zu verwendet werden, um diese näher zu charakterisieren (Abb. 6.31). Der Widerstandsverlauf
zeigt eindeutig, dass die Gefügeentwicklung im Wesentlichen innerhalb der ersten Aufheizphase
bis auf 500 °C stattfindet. Bereits beim Abkühlen können im Rahmen der Fehler keine Abweichun-
gen zu den nachfolgenden Zyklen gefunden werden. Die irreversible Änderung des Widerstandes
kann in zwei Bereiche unterteilt werden. Der erste Bereich (I) mit einer Widerstandsänderung von
0,07 µΩcm befindet sich im Temperaturbereich von 140 °C bis 210 °C. Der zweite Bereich (II)
mit ∆ρ = 0,43 µΩcm läuft im Temperaturbereich von 250 °C bis 450 °C ab, wobei die Änderung
des Widerstandes und damit die Gefügeumwandlung zwischen 300 °C und 330 °C am größten ist.
Im ersten Temperaturbereich wurden weder die Ausscheidung von Silber noch ein Kornwachstum
beobachtet. Des Weiteren können auch Leerstellen und Versetzungsauslöschung weitgehend aus-
geschlossen werden. Deshalb scheint der erste Bereich am ehesten durch die Umverteilung von
Verunreinigungen hervorgerufen zu werden. Bei PVD-Cu-Schichten [98], die im Ausgangszustand
eine höhere Reinheit als elektrochemisch abgeschiedene Cu- und Cu(Ag)-Schichten aufweisen soll-
ten, kann ein derartiger Bereich nicht gefunden werden. Innerhalb des zweiten Bereiches findet die
eigentliche Gefügeentwicklung mit der Umverteilung von Silber und dem Kornwachstum statt. Die
irreversible Widerstandsänderung von 0,43 µΩcm ist mit den abgeschätzten Anteilen für die Korn-
grenzenvernichtung und die Silberausscheidung von insgesamt 0,39 µΩcm in Übereinstimmung.
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Abb. 6.31: Widerstandsentwicklung in Ab-
hängigkeit von der Temperatur während des
ersten Temperzyklus sowie Darstellung der
irreversiblen Differenz zwischen dem ersten
und zweiten Zyklus.
Der thermische Anteil des spezifischen Widerstandes ρT kann anhand Abb. 6.31 bzw. auf Basis
dieser Messungen ebenfalls evaluiert werden. Im Temperaturbereich von 30 °C bis 300 °C ist die
thermische Widerstandsänderung nahezu linear (nach dem ersten Aufheizen). Darüber hinaus treten
zunehmend Abweichungen von der Linearität auf, wobei das gesamte Kurvenverhalten mit einem
Polynom beschrieben werden kann. Für den thermischen Widerstandsverlauf (Bezug auf 23 °C bzw.
296 K) existiert für Cu(Ag)-Schichten der folgende Zusammenhang:
ρT
ρ296 K
= (0,92±0,01)+(3,23±0,07) ·10−3K−1 ·T +(0,51±0,12) ·10−6K−2 ·T 2. (6.5)
In den meisten Fällen wird in der Literatur nur der lineare Anteil angegeben, wobei sich dieser ent-
sprechend mit (3,23±0,07) · 10−3K−1 ergibt, was deutlich geringer ausfällt als der Wert von rei-
nem kompaktem Kupfer mit 4,33 ·10−3 K−1 [4] und auch von Kupferschichten mit 3,68 ·10−3 K−1
[55]. Die Ursachen für den deutlich verringerten Temperaturkoeffizienten sind bisher nicht bekannt.
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KAPITEL 7
THERMOMECHANISCHES VERHALTEN
VON CU(AG)-SCHICHTEN
7.1 Vorbetrachtungen
7.1.1 Spannungskomponenten im Cu(Ag)-Schichtsystem
Die Bestimmung der Schichtspannung mit der Substratkrümmungsmethode liefert einen mittleren
Spannungswert σ f , da lokale Spannungen nicht aufgelöst werden können. Die Beschränkung der
Korngrenzendiffusion infolge der Substrathaftung (Abschnitt 3.3.3) führt dazu, dass Spannungen
im Inneren der Körner nicht vollständig durch diesen Mechanismus abgebaut werden können [118],
auch wenn die Korngrenzen spannungsfrei sind. Durch Austausch von Atomen zwischen den Korn-
grenzen und der Oberfläche wird die auf die Korngrenze wirkende Normalspannung plastisch ab-
gebaut. Dieser Materialaustausch kann nach Gao et al. [122] als Einschub bzw. als Abbau von
Stufenversetzungen interpretiert werden (Abb. 7.1).
Abb. 7.1: Schematische Darstellung des Abbaus
der Schichtspannung durch beschränkte Korn-
grenzendiffusion (nach Gao et al. [122]).
Die maximale Spannung im Korninneren wird als Intragranularspannung σ0 bezeichnet und ent-
spricht der Schichtspannung, die ohne Korngrenzenrelaxation auftreten würde. Tritt kein Span-
nungsabbau in der Schicht auf, ist σ f = σ0 = M ·∆α∆T . Jede Verringerung der Korngrenzenspan-
nung σKG verringert die Spannung im Korn, wobei jedoch stets eine mittlere Restspannung σRest im
Korninneren verbleibt. Unter der Annahme, dass die Korngrenzen vollständig spannungsfrei sind
(freistehendes Korn) und das Substrat einer fiktiven positiven Dehnung (Zug) unterliegt, wurden die
geometrische Änderung sowie der Spannungsgradient mit der FEM-Rechnung1 simuliert (Abb. 7.2).
Die Restspannung im Korn ist an der Grenzfläche zum Substrat am größten und verringert sich mit
zunehmender Nähe zu den Korngrenzen bzw. zur Oberfläche. Die unrelaxierbare Spannung an der
Grenzfläche zum Substrat entspricht der Intragranularspannung σ0. Die Spannung σRest kann einzig
über Volumendiffusion bzw. Versetzungskriechen abgebaut werden.
1 siehe Anhang
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Abb. 7.2: FEM-Simulation des mechani-
schen Spannungsfeldes sowie der Deforma-
tion bzw. der Deformationsvektoren für ein
Korn mit σKG = 0 MPa bei fiktiver Ausdeh-
nung des Substrates (Zugspannungen).
Bei Vernachlässigung der Diffusion in der Grenzfläche zum Substrat und unter der Voraussetzung
einer kolumnaren Kornstruktur kann angenommen werden, dass die Formänderung des Kornes
durch Abbau der Korngrenzenspannung und damit σRest nur von der Korngeometrie (Breite-Höhe-
Verhältnis: dh f ) abhängig ist. Der Einfluss von σKG auf die Höhe von σ f kann somit durch einen
geometrieabhängigen Korrelationsfaktor Λ beschrieben werden (Gleichung 7.1).
σ f = σ0−Λ · (σ0−σKG) mit Λ =
(
1− σRest
σ0
)
(7.1)
Zur Evaluierung von σRest = f
(
d
h f
)
bzw. von Λ existieren verschiedene Ansätze. Aleck [334] be-
rechnete die Spannungsverteilung in einer rechteckigen Platte, die mit ihrer Unterseite auf einem
anderen Material haftet. Der hier konstruierte Fall lässt sich auch auf die Spannungssituation in ei-
nem Korn mit spannungsfreien Korngrenzen abstrahieren. Die mittlere Kornspannung bei σKG = 0
ergibt sich gemäß Gleichung 7.2.
σ f = σ0 · (1−Λ) = σ0
∫ h f
0
3
∑
i=1
6
∑
j=1
Ai j · yi−1−1 dy mit
6
∑
i=1
A1 j cosh
(
λ j ·
d
2h f
)
= 1 (7.2)
6
∑
i=1
A2 j cosh
(
λ j ·
d
2h f
)
= 0
6
∑
i=1
A3 j cosh
(
λ j ·
d
2h f
)
= 0
Ein anderer Ansatz, welcher von Weiss und Gao [132] vorgestellt wurde, basiert auf den Betrachtun-
gen zur Rissausbreitung von Xia et al. [335]. Die genaue Herleitung der Gleichung 7.3 ist allerdings
in [132] nicht gegeben.
σ f = σ0 · (1−Λ) = σ0 ·
[
1−
4h f
d
· tanh
(
d
4h f
)]
(7.3)
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Ausgehend von einer einfachen geometrischen Überlegung wurde von Weiss unter Anwendung des
Saint-Venant´schen Prinzips [336] ein weiterer Lösungsansatz für Λ vorgeschlagen (Gleichung 7.4).
σ f = σ0 · (1−Λ) = σ0 ·
(
d−2h f
)2
d2
(7.4)
Unter der Annahme, dass die Korngrenzen vollständig spannungsfrei sind, wurde Λ für verschie-
dene dh f -Verhältnisse des Weiteren mit FEM-Modellierung bestimmt. Zu diesem Zweck wurde das
Spannungsfeld in einem freistehenden Korn ermittelt (vgl. Abb. 7.2) und die mittlere Restspannung
mit σ0 korreliert. Der numerisch ermittelte Zusammenhang zwischen dh f und Λ kann im Bereich
d
h f
= 0 . . .10 mit einem Polynom sechster Ordnung beschrieben werden (Gleichung 7.5):
Λ = 1−0,175 d
h f
−0,00254
(
d
h f
)2
+0,00535
(
d
h f
)3
−7,5 ·10−4
(
d
h f
)4
. . . (7.5)
. . .+4,26 ·10−5
(
d
h f
)5
−8,81 ·10−7
(
d
h f
)6
Die Ergebnisse der verschiedenen Ansätze in Abhängigkeit von dh f sind in Abb. 7.3 dargestellt. Die
Berechnung gemäß dem Aleck-Modell erfolgte mit Gleichung 7.2, wobei für die Koeffizienten λ j
die von Blech et al. [337] berechneten Werte verwendet wurden.
Abb. 7.3: Darstellung des Korrelationsfaktors Λ
in Abhängigkeit von dh f für die verschiedenen Mo-
delle: (a) Aleck [334] (b) FEM-Rechnung (c)
Weiss [132] (d) Gao/Weiss [132]
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In Abhängigkeit von dem Modell ergeben sich z.T. stark voneinander abweichende Werte für den
Korrelationsfaktor. Für dünne Schichten ist das dh f -Verhältnis typischerweise kleiner 2, wobei in
Abhängigkeit vom jeweiligen Modellansatz für dh f = 2 Werte von Λ = 0 bis 0,62 erhalten werden.
Sowohl für das Aleck-Modell (bis dh f < 2,7) als auch für das FEM-Modell (bis
d
h f
< 1,5) existiert eine
nahezu lineare Abhängigkeit zwischen Λ und dh f , allerdings mit unterschiedlichen Anstiegen. Wird
bei Cu(Ag)-Schichten von einem mittleren dh f -Verhältnis von ca. 0,55 ausgegangen, dann liefern
das FEM- und Aleck-Modell einen nahezu identischen Wert von etwa Λ ≈ 0,9. Nach dem Ansatz
von Weiss (Λ≈ 1) würde die Spannung im Korn durch Korngrenzendiffusion nahezu vollständig ab-
gebaut werden (σRest ≈ 0 Pa). Die mittlere Spannung ist folglich, wie auch beim Weiss/Gao-Modell
(Λ = 0,99), von σKG dominiert. Die Evaluierung der verschiedenen Modelle kann nur anhand ex-
perimenteller Befunde erfolgen. Das Cu(Ag)-Gefüge ist nur als teilkolumnar zu betrachten. Aus
diesem Grund können zusätzliche Spannungsrelaxationen auftreten, da zwischen den zur Oberflä-
chennormalen parallelen, spannungsfreien Korngrenzen und den dazu senkrechten Korngrenzen
ein Spannungsgradient und damit eine Triebkraft für eine Diffusion besteht. Der Spannungsabbau
über Korngrenzendiffusion in einer dünnen Cu(Ag)-Schicht kann folglich auch Anteile des Coble-
Kriechens enthalten (Gleichung 3.12a auf Seite 18), wodurch die Hemmung dieses Mechanismus
geringer ausfällt. Der Anteil der Schichtspannung, der durch Korngrenzendiffusion abgebaut wer-
den kann, ist bei nicht- bzw. teilkolumnaren Gefügen größer, wodurch auch der Wert von Λ ansteigt.
7.1.2 Härtungsmechanismen in Cu(Ag)-Legierungsschichten
Durch Legierungsbildung wird auch bei Cu(Ag)-Schichten eine Steigerung der Festigkeit erwar-
tet. Ausgehend vom Gefügezustand der Schichten (Kapitel 6) können (i) die Mischkristallhär-
tung, (ii) die Ausscheidungshärtung und (iii) die Härtung durch Zwillingsbildung diskutiert werden.
Ausscheidungs- und Mischkristallhärtung werden bei kompakten Cu(Ag)-Legierungen beobachtet
(Abschnitt 3.6 auf Seite 37). Röntgenuntersuchungen (Abschnitt 6.2) zeigen, dass nach der Tem-
perung bis zu 0,8 at% Ag im Kupfergitter gelöst werden können, was in einer geänderten Gitter-
konstante zum Ausdruck kommt. Der Einbau von Silberatomen in die Kupfermatrix verursacht auf
Grund des größeren Atomradius ein Druckspannungsfeld. Durch Wechselwirkung mit dem Span-
nungsfeld der Versetzung ergibt sich eine behinderte Versetzungsbewegung (paraelastischer Effekt).
Die Wechselwirkung setzt zumeist ein Normalspannungsfeld der Versetzung voraus, weshalb häu-
fig nur Stufenversetzungen effektiv behindert werden. Die maximale paraelastische Wechselwir-
kungskraft F pmax ergibt sich aus der durch den Silbereinbau bedingten Gitterkonstantenänderung
ηp, wobei GCu = 42,1 GPa der Schubmodul und bCu = 2,56 ·10−10 m der Burgers-Vektor des Cu-
Matrixmaterials ist [96, 112]. Bei einer Cu(Ag)-Schicht, in der 0,8 at% Ag gelöst sind, ergibt sich
mit ηp = 0,169 gemäß Gleichung 7.6 eine maximale paraelastische Kraft von 4,7 ·10−10 N.
F pmax = G ·b2
∣∣ηp∣∣ mit ηp = dln(aCu)dcAg (7.6)
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Des Weiteren beeinflussen Legierungsatome die Energie einer Versetzung durch einen vom Ma-
trixmaterial abweichenden Schubmodul (dielastische Wirkung). Die Berechnung der maximalen
dielastischen Kraft Fdmax (Gleichung 7.7) ergibt sich analog Gleichung 7.6.
Fdmax =
1
20
·G ·b2 |ηd| mit ηd =
dln(GCu)
dcAg
. (7.7)
Wird ηd für cAg = 0,8 at% Ag aus dem atomar gewichteten Verhältnis der Schubmoduln GAg =
26,4 GPa und GCu ermittelt [112], ergibt sich ηd = 0,387 und folglich Fdmax zu 5,3 · 10−11 N. Die
Abschätzungen machen deutlich, dass der paraelastische Effekt bei Cu(Ag)-Schichten dominieren
sollte. Die Erhöhung der kritischen Spannung ∆σ̂ für plastisches Fließen ergibt sich aus der Summe
der para- und dielastischen Kraft F p+dmax gemäß Gleichung 7.8 [96] zu ca. 310 MPa.
∆σ̂ = GCu ·
(
F p+dmax
GCu ·b2
) 3
2 √
cAg (7.8)
In Abhängigkeit von der Temperatur verringert sich der Festigkeitsbeitrag der gelösten Legierungs-
atome gemäß Gleichung 7.9.
∆σ̂ (T )≈ ∆σ̂ (0) ·
[
1−
(
T
0,25 ·Tm
) 2
3
] 2
3
(7.9)
Auch Ausscheidungen tragen zu einer Festigkeitssteigerung bei. Die Ausscheidung einer silber-
reichen Phase wurde im Oberflächenbereich an Korngrenzen und Tripelpunkten sowie im Gefüge
detektiert (Abb. 6.16 auf Seite 79). Oberflächenausscheidungen reichen maximal bis zu 170 nm
in die Cu(Ag)-Schicht hinein. Aus diesem Grund und auch wegen der geringen lateralen Ausdeh-
nung sollte deren Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften vernachlässigbar sein. Wesentlich
größere Bedeutung könnten die Ausscheidungen innerhalb der Cu(Ag)-Matrix haben. Entscheidend
für deren Wirkung ist die Art der Phasengrenze. Insbesondere inkohärente Phasengrenzen wirken
als starke Hindernisse, so dass derartige Ausscheidungen nur mit dem Orowan-Mechanismus [96]
umgangen werden können. Die genaue Konstitution der Phasengrenze zwischen der Cu(Ag)- und
der Ag(Cu)-Phase ist nicht bekannt. Unter der Annahme einer kohärenten bis teilkohärenten Pha-
sengrenze könnten sich die Versetzungen durch die Ausscheidungen hindurch bewegen. Die zu
überwindenden Kräfte sind wiederum paraelastischer und dielastischer Natur, wobei die Wechsel-
wirkung mit zunehmender Teilchengröße zunimmt [96]. Ausgehend von TEM-Analysen kann der
mittlere Teilchenradius mit 17 nm angenommen werden. Somit ergibt sich eine maximale Kraft
nach Gleichung 7.10 von 3,2 ·10−8 N.
F p+dmax = G ·b2 ·
[
|ηd|+
∣∣ηp∣∣ · δTb
]
. (7.10)
Neben der para- und dielastischen Wechselwirkung können auch noch zusätzlich Anteile durch
Scherung der Teilchen (Bildung neuer Phasengrenzen) und Einflüsse infolge der unterschiedlichen
Stapelfehlerenergien (γAg ≈ 20 mJ·m−2, γCu ≈ 40 mJ·m−2 [96]) diskutiert werden.
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Eine genaue Abschätzung der hierdurch erreichbaren Festigkeitssteigerung ist auf Grund der zahlrei-
chen Unsicherheiten und Annahmen nicht sinnvoll und in Anbetracht der nachfolgend dargestellten
Ergebnisse auch nicht erforderlich.
Eine weitere Möglichkeit der Festigkeitssteigerung ist die Verringerung der Stapelfehlerenergie
(Suzuki-Effekt) [96] und folglich die Erhöhung der Häufigkeit von Zwillingsgrenzen. Aus der An-
reicherung von Legierungsatomen an Versetzungen und der damit verbundenen Verringerung der
Stapelfehlerenergie resultiert darüber hinaus ein weiterer Beitrag zur Mischkristallhärtung. Der
Grad der Verringerung von γCu durch Zulegieren von Silber ist nicht bekannt. Allerdings zeigt eine
Cu(10 at% Zn)-Legierung einen um 75 % verringerten Wert gegenüber reinem Kupfer [262]. Zwil-
lingsgrenzen als kohärente Grenzflächen stellen Hindernisse für gleitende Versetzungen dar [130],
wobei im Bereich der Grenzflächen zusätzliche Versetzungen gebildet werden müssen (Abb. 7.4).
Abb. 7.4: Schematische Darstellung der Wechselwirkung einer Versetzung mit einer kohärenten
Zwillingskorngrenze [130].
Der Grad der Wechselwirkung ist abhängig von der Häufigkeit und vom Abstand der kohärenten
Zwillingsgrenzen. Für Kupferschichten wurde eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften
mit steigender Häufigkeit von Zwillingsgrenzen nachgewiesen [338]. Neben der Verringerung der
Versetzungsmobilität (höhere Härte) konnten auch die in Abb. 7.4 dargestellten Sprünge an der
Grenze sowie die Versetzungsvervielfachung beobachtet werden. Auf Grund der Existenz von zahl-
reichen Zwillingsgrenzen im Cu(Ag)-Gefüge kann ein derartiger Härtemechanismus auch für diese
Schichten diskutiert werden.
7.2 Einfluss des Substrates auf die Cu(Ag)-Schichtspannungsmessung
Eine exakte Bestimmung der thermischen Schichtspannungsentwicklung mit der Substratkrüm-
mungsmethode (Abschnitt 4.4) erfordert nicht nur Kenntnisse über die elastischen Substrateigen-
schaften, sondern auch über die Architektur und die thermische Gefügestabilität des Schichtsys-
tems. Eine dünne Schicht mit der Dicke h f wirkt auf ein Linienelement dl der Substratoberfläche
eine Kraft von σ f · h f aus [339], was in Abhängigkeit von der Substratdicke eine Spannung im
Substrat verursacht. Eine Asymmetrie in der Spannungsverteilung ergibt sich aus der einseitigen
Beschichtung des Substrates, wobei die spannungsfreie (neutrale) Faser bei einem Drittel der Sub-
stratdicke hs liegt (Abb. 7.5). Der Unterschied der Spannung zwischen der Ober- und der Unterseite
führt zur Krümmung des Schicht-Substratverbundes, wobei der Krümmungsradius r1 ein Maß für
die Schichtspannung darstellt (siehe Stoney-Gleichung 4.2 auf Seite 48).
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Abb. 7.5: Mechanische Spannung und Deformation in einem Schicht-Substratverbund unter
dem Einfluss einer mechanischen Schichtspannung [339].
Für die Cu(Ag)-Beschichtung wurde ein Si-basiertes Substrat eingesetzt, welches bereits dün-
ne Schichten enthält (Abschnitt 5.4): (i) thermisches SiO2 (h f = 1000 nm), (ii) Ta/TaN-
Kupferdiffusionsbarriere (h f = 80 nm) und (iii) Kupferkeimschicht (h f = 100 nm). Jede Schicht
besitzt einen individuellen Spannungszustand und erzeugt somit eine entsprechende Kraftwirkung.
Die resultierende Kraft pro Linienelement bzw. die Gesamtkrümmung des Substrates ergibt sich
somit aus der Überlagerung der einzelnen Schichtkomponenten (Gleichung 7.11), wobei σ f die
mittlere (gemessene) Schichtspannung ist.
j
∑
i=1
(
h f
)
i ·σ f =
j
∑
i=1
[(
h f
)
i ·σi
]
(7.11)
Die SiO2-Schicht wurde thermisch erzeugt und befindet sich folglich auf beiden Seiten des Si-
Substrates. Jede Kraftwirkung, z.B. bei Änderung der Temperatur, wird somit auf beiden Seiten
des Wafers mit umgekehrtem Vorzeichen generiert, so dass der resultierende Kraftvektor und damit
die Krümmung bei jeder Temperatur bzw. zu jedem Zeitpunkt gleich Null ist. Das SiO2 liefert, wie
experimentell auch nachgewiesen, folglich keinen Beitrag zur Krümmung des Wafers. Die Kupfer-
keimschicht sowie das Ta/TaN-Barrieresystem stellen eine einseitige Beschichtung dar und führen
folglich zu einer Verkrümmung des Wafers. Im Zuge der Gefügeentwicklung der Cu(Ag)-Schicht in-
nerhalb der ersten Aufheizphase wird die Cu-Keimschicht jedoch vollständig in das Cu(Ag)-Gefüge
integriert, wodurch danach kein eigener Beitrag zur Krümmung existiert. Um aus der gemessenen
Schichtspannung σ f mit Gleichung 7.11 das Spannungsverhalten der Cu(Ag)-Schicht zu extrahie-
ren, muss folglich nur das thermische Spannungsverhalten des Ta/TaN-Schichtstapels bekannt sein.
Abbildung 7.6 stellt das thermische Spannungsverhalten, ausgehend vom Ausgangszustand, über
drei thermische Zyklen sowie einen vierten Zyklus mit eingeschobenen isothermen Haltepunkten
dar. Im Ausgangszustand ist die Ta/TaN-Schicht nahezu spannungsfrei (ca. 3 MPa), was sich aus der
Überlagerung des Spannungszustandes der Ta- (130 MPa) und der TaN-Schicht (-73 MPa) ergibt.
Die Kenntnis der absoluten Spannung des Barrieresystems ist allerdings nicht erforderlich, da die
relative Änderung für die Korrektur entscheidend ist.
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Abb. 7.6: Darstellung von drei Spannungs-Temperaturzyklen, ausgehend vom Ausgangszu-
stand des Ta/TaN-Schichtsystems sowie eines vierten Zyklus (rechts) mit isothermen Halte-
punkten zwischen 200 °C und 500 °C.
Die Bestimmung der Ausgangsspannung der Cu(Ag)-Schicht bzw. die vertikale Ausrichtung der
Cu(Ag)-Hysteresekurve erfolgt vom Barrieresystem unbeeinflusst, da hierfür einzig der Krüm-
mungsunterschied zwischen unbeschichtetem und Cu(Ag)-beschichtetem Substrat erfasst wird. Die
Spannungshysterese des Barrieresystems zeigt, dass die Schicht ab dem zweiten Zyklus bis 380 °C
elastisch auf die eingebrachten Spannungen reagiert. Bei isothermen Relaxationsexperimenten zeigt
sich hingegen ab 300 °C ein erstes plastisches Verhalten (siehe Pfeil in Abb. 7.6). Bei Temperatu-
ren oberhalb 380 °C, insbesondere bei isothermer Temperung, lassen sich deutlich Abweichungen
von der Linearität feststellen, die einer Gefügeentwicklung (z.B. einem Kornwachstum) zugeordnet
werden können. Mit zunehmender Zyklenzahl verringert sich der Grad der Hysterese signifikant,
was auf die thermodynamische Stabilisierung des Gefüges zurückzuführen ist. Auf Grund des ho-
hen Schmelzpunktes von Ta (Tm = 3290 K) ist die Kinetik der Gefügeentwicklung im Vergleich zu
Cu (Tm = 1356 K) deutlich langsamer. Auch die Phasenumwandlung von der β - in die α-Ta-Phase
sowie eine Diffusion von Stickstoff aus dem TaN in das Ta (Abschnitt 8.1.3) können in diesem
Zusammenhang diskutiert werden [13, 340]. Die Abweichung von der Linearität beim Aufheizen
der Probe im ersten Zyklus ab 130 °C sollte in Oxidationseffekten, hervorgerufen durch den Sau-
erstoff im Restgas des Vakuums, begründet liegen. Proben, die mehrere Wochen nach Herstellung
bei Raumtemperatur an Luft ausgelagert wurden, zeigten kein solches Verhalten beim thermischen
Zyklieren.
Auf Grund der geringen Dicke der Barriereschicht (80 nm), im Vergleich mit der Cu(Ag)-Schicht
(zumeist 1 µm), fällt der Einfluss dieses Schichtstapels auf die Cu(Ag)-Spannungshysterese gering
aus (Abb. 7.7). Dennoch ist die Korrektur des Substrateinflusses mit Gleichung 7.11 auf der vorhe-
rigen Seite für die Interpretation und für eine akkurate Bestimmung des Spannungsrelaxationsver-
haltens der Cu(Ag)-Schichten, speziell im höheren Temperaturbereich, unerlässlich.
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Abb. 7.7: Einfluss der Spannungshysterese der Barriereschicht auf das Ergebnis der
Schichtspannungsmessung an einer Cu(1,6 at% Ag)-Schicht.
Um die Genauigkeit des angewendeten Verfahrens zu überprüfen, wurde die thermische Spannungs-
hysteresekurve einer 100 nm dicken Kupferschicht aus der Spannungs-Temperaturkurve einer Probe
mit dem Aufbau Ta(30 nm)/TaN(50 nm)/Cu(100 nm) reproduziert. Es zeigt sich, dass dieses Kor-
rekturverfahren unter Anwendung von Gleichung 7.11 auf Seite 103 bis zu einer Schichtdicke von
250 nm mit hinreichender Genauigkeit angewendet werden kann. Nachfolgend dargestellte Span-
nungen σ f entsprechen der korrigierten Spannung σCu(Ag).
7.3 Spannungs-Temperaturzyklen
Direkt nach der Abscheidung stehen Cu(Ag)-Schichten unter mechanischen Zugspannungen, die
intrinsischer Natur sind und auf das Schichtwachstum (z.B. Koaleszenzspannungen) zurückgeführt
werden können. Für Schichten, die mit 5 mA·cm−2 abgeschieden wurden, liegen die Ausgangs-
spannungen zwischen 30 MPa und 60 MPa, während bei Abscheidungen mit 15 mA·cm−2 um den
Faktor 2 bis 3 größere Werte erhalten werden. Eine Abhängigkeit vom Silbergehalt wurde nicht be-
obachtet. In Abb. 7.8 ist der erste Spannungs-Temperaturzyklus einer Cu(1,6 at% Ag)-Schicht darge-
stellt. Der thermische Zyklus beginnt bei einer Ausgangspannung von 35 MPa. Durch den Aufbau
von thermischen Druckspannungen beim Aufheizen wird die bestehende Zugspannung elastisch
abgebaut, wobei der Anstieg der thermoelastischen Gerade (B1) ca. -1,6 MPa·K−1 beträgt. Nach
Durchschreiten des Spannungsnullpunktes bei ca. 50 °C bauen sich bei weiterer Erwärmung zuneh-
mend thermische Druckspannungen auf. Ab ca. 90 °C zeigt sich ein signifikantes Abweichen von
der Linearität, was auf das Einsetzen von spannungsabbauenden Mechanismen hindeutet. Dennoch
wird bis ca. 215 °C ein kontinuierlicher Aufbau der Druckspannung bis zu -132 MPa beobachtet.
Ab 215 °C gleichen sich spannungsauf- und spannungsabbauende Mechanismen aus.
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Abb. 7.8: Erster Spannungs-Temperatur Zyklus bis
500 °C einer Cu(1,6 at% Ag)-Schicht, die mit
5 mA·cm−2 abgeschieden wurde. Zusätzlich ist das
zeitliche Temperaturregime dargestellt.
Bei Erhöhung der Temperatur wird die Druckspannung zunehmend verringert, da die thermisch ak-
tivierte Spannungsrelaxation immer stärker dominiert. Gleichzeitig vollzieht sich im Wesentlichen
zwischen 300 °C und 330 °C die thermische Gefügeentwicklung. Durch die Verringerung des freien
Volumens (Materialverdichtung) schrumpft die Schicht relativ zum Substrat, wodurch eine Zug-
spannungskomponente entsteht. Eine Trennung von Spannungsrelaxation und Gefügeentwicklung
ist schwierig, da die entsprechenden Rahmenbedingungen nicht bekannt sind. Durch Auflösung
der Kupferkeimschicht verringert sich die Beschränkung der Schichtgeometrie durch Änderung der
Haftungsverhältnisse zum Substrat. Des Weiteren kann eine Materialverdichtung „spannungsarm“
durch Austausch von Atomen und Leerstellen mit der Oberfläche erfolgen. Ab ca. 330 °C mün-
det die Spannung in ein Druckspannungsplateau ein, das bei 500 °C ca. -25 MPa beträgt. Der im
Vergleich mit den nachfolgenden Zyklen geringe Abbau dieser Plateauspannung ist der Gefügeent-
wicklung zuzuschreiben. Obwohl die Druckspannung durch den Aufbau von thermischen Zugspan-
nungen beim Abkühlen schnell abgebaut werden könnte, verbleibt die mittlere Schichtspannung
bis ca. 330 °C im Druckspannungsbereich. Die Änderung der Spannung erfolgt beim Abkühlen bis
ca. 390 °C linear mit einem Anstieg (B2) von −0,16 MPa·K−1. Unterhalb dieser Temperatur nimmt
die Wirkung der spannungsabbauenden Mechanismen zunehmend ab, wodurch der Aufbau von Zug-
spannungen beobachtet werden kann. Zwischen 200 °C und 100 °C ist die Spannungsrelaxation für
die Spannungsentwicklung nicht mehr relevant, so dass ein weiterer elastischer Bereich mit einem
Anstieg (B3) von -1,5 MPa·K−1 existiert. Im Vergleich mit dem elastischen Bereich im Heizregime
besteht im Gegensatz zu den nachfolgenden Zyklen eine deutliche Abweichung in den zugehörigen
Temperaturbereichen. Unterhalb von 110 °C existiert auf Grund des hohen Spannungsniveaus ein
weiterer plastischer Bereich. Am Ende des ersten Zyklus steht die Cu(1,6 at% Ag)-Schicht unter
Zugspannungen von ca. 320 MPa, was gleichzeitig der Ausgangspunkt des nächsten thermischen
Zyklus ist. In Abb. 7.9 sind der erste, zweite und dritte thermische Zyklus im Vergleich dargestellt.
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Abb. 7.9: Erster, zweiter und dritter thermischer Zyklus bis 500 °C einer Cu(1,6 at%
Ag)-Schicht, die mit 5 mA·cm−2 abgeschieden wurde.
Auch im zweiten Zyklus wird beim Aufheizen eine lineare Spannungsänderung beobachtet, wo-
bei der Anstieg im Vergleich mit dem ersten Zyklus mit −2,1 MPa·K−1 betragsmäßig signifikant
höher ausfällt. Mit dem Durchschreiten des Spannungsnullpunktes setzt die Spannungsrelaxation
bei ca. 190 °C ein. Das Druckspannungsmaximum mit -45 MPa wird bei 245 °C geringfügig später
erreicht. Ab ca. 335 °C und auch beim Abkühlen sind die Kuvenverläufe des ersten und zweiten Zy-
klus nahezu identisch. Der Plateauspannungsbereich mit σp =−30 MPa ist auf Grund der im ersten
Zyklus stabilisierten Gefügestruktur deutlicher ausgeprägt. Der zweite Zyklus endet wiederum im
Zugspannungsbereich bei ca. 316 MPa. Im dritten thermischen Zyklus wird eine Hysteresekurve er-
halten, die nahezu exakt dem zweiten Zyklus entspricht. Einzig das Druckspannungsmaximum mit
-58 MPa und die Plateauspannung mit -40 MPa fallen geringfügig größer aus. Die reproduzierbare
Form der Hysteresekurve, nach der Stabilisierung des Schichtgefüges, kann in sechs charakteris-
tische Bereiche unterteilt werden: (i) thermoelastischer Bereich beim Aufheizen, (ii) plastischer
Bereich mit Druckspannungsmaximum, (iii) Plateaubereich, (iv) quasielastischer Bereich, (v) ther-
moelastischer Bereich beim Abkühlen und (vi) Bereich der Tieftemperaturplastizität. Die in diesem
Abschnitt beschriebene Kurvenform einer Cu(1,6 at% Ag)-Schicht gilt beispielhaft für alle anderen
Abscheidebedingungen und Silbergehalte. Unterschiede existieren in den absoluten Spannungswer-
ten sowie im Grad der Hysterese.
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7.4 Interpretation der Hysteresekurve/Rekonstruktion der
Spannungskomponenten
7.4.1 Thermoelastische Bereiche
Vergleich der theoretischen und experimentellen Elastizität
Eine Betrachtung des thermoelastischen Anstiegs in den Zyklen zeigt, dass dieser im ersten Zyklus
mit −1,6 MPa·K−1 vom Betrag stets signifikant geringer ausfällt als in den nachfolgenden Zyklen
mit −2,1 MPa·K−1. Dieser Sachverhalt wurde auch bei PVD-Kupferschichten beobachtet, welche
die gleichen thermoelastischen Anstiege zeigten [98]. Wie in den Abschnitten 6.1.4 auf Seite 68
und 6.6 auf Seite 92 dargestellt, vollzieht sich innerhalb des ersten Aufheizens die Entwicklung des
Cu(Ag)-Gefüges.
Kupfer zeigt eine deutliche Anisotropie in den elastischen Eigenschaften. Somit kann eine Ände-
rung der mechanischen Eigenschaften prinzipiell auf eine Änderung der Textur zurückgeführt wer-
den. Für Kupfer ergibt sich ein Anisotropiefaktor mit Ã = 2·C44C11−C12 [130] von Ã ≈ 3,2 (isotrop
Ã = 1). Ausgehend von den Koeffizienten der Steifigkeitsmatrix für Kupfer mit C11 = 169 GPa−1,
C12 = 122 GPa−1 und C44 = 75,3 GPa−1 [292] lassen sich die elastischen Konstanten (Tab. 7.1) in
Abhängigkeit der kristallographischen Richtung berechnen [336].
Tab. 7.1: Übersicht über elastische Konstanten von Kupfer in Abhängigkeit der kristallographischen Rich-
tung.
hkl Ehkl [GPa] Mhkl [GPa] Ghkl [GPa] νhkl
<100> 67 115 24 0.42
<110> 130 233 45 0.44
<111> 191 261 75 0.27
Gleichung 7.12 demonstriert die Berechnungsvorschrift für den biaxialen Elastizitätsmodul Mhkl
[193].
Mhkl = C11 +C12 +ϒ−
2 · (C12−ϒ)2
C11 +2 ·ϒ
mit (7.12)
ϒ = (C12 +2 ·C44−C11) ·
h2 ·k2 + l2 ·h2 +k2 · l2(
h2 +k2 + l2
)2
Dem hohen Anisotropiefaktor entsprechend, ergeben sich stark richtungsabhängige elastische Ei-
genschaften. Ausgehend vom Antieg B1 = M f ·∆α = −1,6 MPa· K−1 kann der biaxiale Elastizi-
tätsmodul für die Cu(1,6 at% Ag)-Schicht ermittelt werden.
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Mit den thermischen Ausdehnungskoeffizienten (bei ca. 80 °C) von polykristallinem Kupfer
αCu = 17,2 ·10−6 K−1 und einkristallinem <100>-Silizium αSi = 2,93 · 10−6 K−1 ergibt sich
∆α = −14,3 · 10−6 K−1 [341] und folglich M f ≈ 112 GPa. Ein Vergleich mit Tab. 7.1 zeigt, dass
M f am besten mit M100 übereinstimmen würde. Dies ist jedoch im Widerspruch zu den Unter-
suchungen der kristallographischen Vorzugsorientierung, die eine {111}-Fasertextur zeigen (Ab-
schnitt 6.3). Auch bei den PVD-Kupferschichten wurde eine scharfe {111}-Fasertextur nachgewie-
sen, die sich bei Wärmebehandlung im Gegensatz zum thermoelastischen Anstieg nicht signifikant
änderte [98]. Auch der bei nachfolgenden Zyklen erzielte Anstieg von ca. 2,1 MPa·K−1, wie er auch
in [98, 99] beobachtet wurde, ergibt lediglich M f ≈ 147 GPa. Folglich hängen weder die Änderung
des Anstiegs noch der geringe Wert von M f von der Textur als vielmehr von anderen strukturellen
Eigenschaften ab. Die in Tab. 7.1 berechneten elastischen Konstanten basieren auf den idealen Elas-
tizitätskoeffizienten, wie sie sich für einen defektfreien, einkristallinen und unendlich ausgedehn-
ten Kristall ergeben würden. Diese Bedingungen werden in dünnen Schichten kaum erreicht. Auf
Grund der geringen Korngröße, der hohen Versetzungsdichte und zahlreicher Poren besitzen Cu-
und Cu(Ag)-Schichten einen nicht zu unterschätzenden Anteil an freiem Volumen. Freies Volumen
verändert die mechanischen Eigenschaften [342], da sich dieses mechanisch anders verhält als die
Matrix. Die thermischen Ausdehnungskoeffizienten werden hingegen kaum beeinflusst [343]. Die
Korrelation zwischen der Dichte der Schicht und den elastischen Eigenschaften kann in erster Nä-
herung von porösen metallischen Sinterwerkstoffen [344] und metallischen Schäumen [343] über-
nommen werden. Die Änderung der elastischen Eigenschaften in Abhängigkeit vom Dichteverhält-
nis zwischen Schicht- und ideal-dichtem Material, ζ , kann durch ein Potenzgesetz M f ≈ M f 0 · ζ Z
beschrieben werden [344], wobei der Exponent Z die Empfindlichkeit der elastischen Eigenschaf-
ten für die Struktur des freien Volumens darstellt. Aus Experimenten an gesintertem Kupfer er-
gibt sich Z ≈ 5,5 [345]. Unter Annahme des ungünstigsten Falles einer scharfen {111}-Fasertextur
(M f 0 = 261 GPa) würde sich im Ausgangszustand in der Schicht ein freies Volumen von ca. 14%
und nach dem ersten Zyklus von ca. 10% befinden. Die Änderung nach der Wärmebehandlung von
ca. 4% kann dem Kornwachstum, der Verringerung der Versetzungsdichte sowie der Porenanzahl
und -größe zugeschrieben werden. Obwohl eine Evaluierung der Porendichte noch vorzunehmen
ist, erscheint generell das freie Volumen recht hoch. Allerdings muss berücksichtigt werden, dass
Z nicht für die Struktur des freien Volumens in der Cu(Ag)-Schicht vorliegt. Des Weiteren sind die
Einflüsse der geometrischen Beschränkung auf das elastische Verhalten (langreichweitige Wech-
selwirkung) nicht bekannt. Auch die Wahl der thermischen Ausdehnungskoeffizienten sowie eine
Verringerung der angenommenen Texturschärfe (M f < 261 GPa) verringern den Anteil an freiem
Volumen entsprechend.
Asymmetrie der thermoelastischen Bereiche
Der elastische Anstieg, welcher während des Abkühlens bei stabilem Schichtgefüge gemessen wur-
de, ist mit −1,6 MPa·K−1 betragsmäßig geringer als der elastische Anstieg von −2,1 MPa·K−1
während des Aufheizens. Als Ursache kann eine Überlagerung mit Spannungsrelaxationsmechanis-
men diskutiert werden, die prinzipiell in beiden Temperaturregimen auftreten können. Infolge der
geringen Abkühlrate und des Auftretens eines Plastizitätsbereiches am Ende des vorhergehenden
Zyklus darf angenommen werden, dass die bestehende Zugspannung über längere Zeiträume von
der Schicht elastisch ertragen werden kann.
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Somit sollten beim Aufheizen keine weiteren Spannungsrelaxationen, sondern nur ein elastischer
Spannungsabbau auftreten. Der thermisch aktivierte Einsatz von spannungsabbauenden Mechanis-
men würde in Abhängigkeit von der Temperatur den Betrag des Anstiegs vergrößern, was allerdings
nicht beobachtet wurde. Deshalb kann eine Relaxation nur für das Abkühlregime diskutiert werden.
Als Ursache muss auch das freie Volumen grundsätzlich berücksichtigt werden, dessen Struktur
unterschiedlich auf Druck- bzw. Zugbelastung reagieren könnte. Allerdings sollten, speziell unter
Druck, zusätzliche Relaxationsmöglichkeiten durch Kompression des freien Volumens bestehen.
Im Zusammenhang mit der Interpretation des Druckspannungsplateaus (Abschnitt 7.4.2) ist der
Mechanismus des Versetzungsgleitens naheliegend. Auf Grund der hohen plastischen Deformation
bei höheren Temperaturen tritt ein Bauschinger-Effekt [213, 346, 347] ein, wie er auch für dünne
Kupferschichten beschrieben wurde [348]. Im Bereich des Druckspannungsplateaus erfolgt eine
plastische Deformation durch Versetzungsbewegung im Korninneren. Bei Spannungsumkehr glei-
ten diese Versetzungen auf den zugehörigen Gleitebenen leicht zurück. Infolge der Auslöschung
von Versetzungen an der Oberfläche existieren in Grenzflächennähe nur Anordnungen von Verset-
zungen mit entsprechend großen Abständen zueinander. Beim Entfernen einer Grenzflächenverset-
zung aus dieser Anordnung müssen nur sehr geringe kurzreichweitige Anziehungen überwunden
werden. Des Weiteren ist der Widerstand des Zurückgleitens als sehr gering einzustufen, da keine
neuen Versetzungslängen gebildet werden müssen [98]. Diese Art der Versetzungswechselwirkung
besitzt einen athermischen Charakter [98] und kann die beobachtete Reduzierung des elastischen
Anstiegs bewirken, der folglich nur als pseudothermoelastisch deklariert werden kann.
Eine weitere Asymmetrie zeigt die Fließspannung, welche die elastischen Bereiche begrenzt. Unter
Druck fließen Cu(Ag)-Schichten bereits bei niedrigeren Temperaturen und geringeren Spannungen
als unter Zug. Auch diese Asymmetrie liegt in einem Bauschinger-Effekt begründet, der prinzipiell
ähnlich vonstatten geht. Bei der Abkühlung bauen sich hohe Zugspannungen auf. Diese werden
z.T. im vorher diskutierten (pseudo)thermoelastischen Bereich, aber hauptsächlich im Bereich der
Tieftemperaturplastizität (≤ 150 °C) abgebaut. Auf Grund der hohen Zugspannungen bewegen sich
zahlreiche Versetzungen spannungsinduziert an die Grenzfläche, um die Zugspannung bis auf einen
kritischen Wert abzubauen. Beim erneuten Aufheizen können diese Versetzungen aus den zuvor
dargelegten Gründen leicht gleiten sobald die Spannung den Nullpunkt durchschreitet. Zur Begrün-
dung der Asymmetrie müssen allerdings auch Verfestigungseffekte berücksichtigt werden, die aus
der Wechselwirkung der Versetzungen untereinander resultieren. Auf Grund der unterschiedlichen
Versetzungsanordnungen, die jeweils im Aufheiz- und Abkühlregime vorliegen, kommt es folglich
zu unterschiedlichen Hemmungen der Versetzungsbewegung und damit zu einer Asymmetrie in der
Fließspannung.
7.4.2 Druckspannungsmaximum und -plateau/quasielastischer Bereich
Nach Abweichung von der Linearität im Druckspannungsbereich bildet sich ein Druckspannungs-
maximum aus, das sich aus dem Gleichgewicht zwischen thermischem Spannungsaufbau und Span-
nungsrelaxation ergibt. Die Ausprägung dieses Maximums hängt von der Wirksamkeit der Span-
nungsrelaxationsmechanismen ab. Folglich haben auch der Gefüge- und Oberflächenzustand (be-
einflusst durch die Temperatmosphäre) sowie die Temperatur des Überganges in den Druckbereich
(bei σ f = 0 Pa) darauf Einfluss. Nach Überschreiten des Maximums vermindert sich die mittlere
Schichtspannung, da der Spannungsabbau überwiegt.
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Allerdings kann die Spannung nicht vollständig abgebaut werden, sondern verbleibt auf einem Pla-
teau. Um eine exakte Beurteilung, speziell dieses Druckspannungsplateaus, vornehmen zu können,
werden weitere Informationen über das Spannungsrelaxationsverhalten benötigt. Diese liefern iso-
therme Relaxationsexperimente, bei denen einzig spannungsabbauende Mechanismen aktiv sind.
Um Einflüsse der Barriereschichtkorrektur auf das Spannungsrelaxationsverhalten der Schicht für
diese grundlegenden Untersuchungen ausschließen zu können, wurde eine Cu(1,6 at% Ag)-Schicht
mit 15 mA·cm−2 auf einer nur 20 nm dicken TaSiN-Schicht abgeschieden. Abbildung 7.10 zeigt den
entsprechenden Temperaturbereich einer thermischen Spannungshysterese (4. Zyklus) mit einge-
schobenen isothermen Haltepunkten (a) und (b) ohne isotherme Haltepunkte (3. Zyklus). Die Span-
nungsrelaxationskurven zeigen eindeutig, dass die Plateauspannung ungleich Null ist. (Abb. 7.10a).
Innerhalb des Spannungsplateaus ergibt sich ein Spannungsabbau, der allerdings so langsam von-
statten geht, dass dieser bei einem thermischen Zyklus ohne Haltepunkte nicht in Erscheinung tritt.
Beim erneuten Aufheizen überwiegt die thermische Spannungsentwicklung, so dass erneut Druck-
spannungen aufgebaut werden können, bis das Niveau des ursprünglichen Druckspannungsplate-
aus erreicht wird. Beim Kühlen der Schicht ergeben sich zumeist zwei Bereiche, die eine lineare
Temperatur-Spannungs-Beziehung aufweisen (Abb. 7.10b).
Abb. 7.10: Plateau- und quasielastischer Bereich einer Cu(1,6 at% Ag)-Schicht, die mit
15 mA·cm2 abgeschieden wurde. Es ist jeweils eine Hysteresekurve mit isothermen Halte-
punkten (a) sowie (b) ohne Haltepunkte dargestellt.
Die Summe beider Bereiche wird als quasielastischer Bereich bezeichnet, da die thermo-elastischen
Anstiege deutlich geringer ausfallen als bei reinem thermoelastischen Verhalten. Die Ursache für
den geringeren Anstieg ist darin begründet, dass diese Elastizität nur von einem geringen Anteil des
Schichtvolumens hervorgerufen wird. Für den Druckbereich (σ f < 0 Pa) ergibt sich ein Anstieg von
ca. -0,15 MPa·K−1 und für den Zugbereich (σ f > 0 Pa) von -0,11 MPa·K−1. Auch diese Anstiege
zeigen die bereits für die thermoelastischen Bereiche beobachtete Asymmetrie.
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Eine genauere Betrachtung der isothermen Spannungsrelaxationskurven offenbart eine weitere Ei-
genart des Spannungsabbaus in Cu(Ag)-Schichten. An jedem isothermen Haltepunkt wurde die
Temperatur so lange gehalten, bis keine signifikante Relaxation mehr beobachtet werden konnte.
Die Haltezeiten lagen im Bereich zwischen 1 h und 10 h. Ein Beispiel für eine Relaxationskurve,
die im Heizregime bei einer konstanten Temperatur von 400 °C gemessen wurde, zeigt der Diagram-
mausschnitt in Abb. 7.10a. Trotz langer Haltezeiten kann in den meisten Fällen kein vollständiger
Abbau der Spannung erzielt werden. Des Weiteren sinkt das Relaxationsvermögen mit steigender
Temperatur. Ausgenommen ist allerdings der Haltepunkt bei 500 °C, für den diese Relaxationsre-
striktion nicht zutrifft. Die temperaturabhängige Beschränkung des Spannungsabbaus wird sowohl
für das Heiz- als auch für das Abkühlregime beobachtet und kann in erster Näherung linear ange-
passt werden. Die Linearität deutet darauf hin, dass dies ein Anteil der thermischen Spannung ist,
der nicht durch die Spannungsrelaxationsmechanismen abgebaut werden kann, die bei Temperatu-
ren unterhalb von 450 °C wirksam sind. Würde es sich um einen unrelaxierbaren Anteil der ther-
mischen Spannung handeln, dann müssten die Restriktionsgerade, die Spannungs-Temperaturkurve
und die Spannungsnulllinie in einem Punkt zusammentreffen. Im Rahmen der Fehler wird dies
hinreichend gut erfüllt.
Bei der nicht relaxierbaren Spannungskomponente handelt es sich aller Wahrscheinlichkeit nach um
Spannungen innerhalb von Körnern im Grenzflächenbereich. Diese Spannungen können auf Grund
der Substrathaftung nicht durch Korngrenzendiffusion abgebaut werden, wie in Abschnitt 7.1.1 dis-
kutiert wurde. Ein Spannungsabbau über Versetzungsbewegung ist prinzipiell möglich, wobei die
Versetzungen allerdings nicht in die Unterlage eindringen können. Durch die Haftung auf dem Sub-
strat kann der Versetzungskern nicht ohne Weiteres in die Grenzfläche verlagert werden, da dies
einen Haftungsverlust für die Schicht und folglich die Bildung einer neuen Grenzfläche bedeuten
würde. Auch die Durchdringung dieser inkohärenten Grenzfläche ist entsprechend gehemmt. Viel-
mehr werden die Versetzungen durch Bildkräfte in einem gewissen Abstand von der Grenzfläche
gehalten bzw. können nicht aus diesem Bereich emittiert werden [349]. Folglich können Versetzun-
gen diese Spannung im Korninneren nicht vollständig abbauen, was mit Volumendiffusion möglich
wird.
Da die Spannungsrelaxation, abgesehen von speziellen Phänomenen wie der inversen Relaxation
[350], stets dem spannungsärmsten Zustand entgegenstrebt, können diese Kurven verwendet wer-
den, um die Lage des Spannungsnullpunktes der Messkurve zu präzisieren.
7.4.3 Diskussion der Spannungsrelaxationsmechanismen
Die im vorhergehenden Abschnitt diskutierten Relaxationseffekte zeigen, dass prinzipiell zwei Re-
laxationsregime unterschieden werden müssen: (i) ein schnelles Regime, das σ f maximal bis auf die
Plateauspannung abbauen kann und (ii) ein langsames Regime, welches σ f nur bis auf die Restrik-
tionsgerade relaxieren kann. Einzig für Temperaturen ≥ 500 °C scheint diese Beschränkung über-
wunden werden zu können. Ab dieser Temperatur setzt die Volumendiffusion ein, die folglich dieser
Beschränkung nicht unterliegt. Die Volumendiffusion ist eine Relaxationsart, die einen nahezu voll-
ständigen Abbau der Schichtspannung bewirken kann. Unterhalb von 500 °C ist der Einfluss dieses
Spannungsrelaxationmechanismus vernachlässigbar. Prinzipiell können folglich nur zwei weitere
Mechanismen diskutiert werden: (i) Korngrenzenrelaxation und (ii) Versetzungsbewegungen.
112
7.4 Interpretation der Hysteresekurve/Rekonstruktion der Spannungskomponenten
Relaxation durch Diffusionsprozesse
Unter der Annahme, dass Korngrenzenrelaxation der einzig wirksame Mechanismus ist soll ver-
sucht werden, die Hysteresekurve für Cu(Ag)-Schichten mit stabilem Gefüge zu beschreiben. Auf
Grund der freien Oberfläche ist ein schneller Austausch von Leerstellen und Atomen mit den Korn-
grenzen und folglich ein Spannungsabbau möglich. Infolge dieser Kopplung mit der Oberfläche
kann der Einfluss der Korngrenzendiffusion durch Änderung der Oberflächenkonstitution evaluiert
werden. Keller [99] beobachtete bei unpassivierten Kupferschichten das Ausbleiben eines deutli-
chen Druckspannungsplateaus bei Durchführung der Experimente in reduzierender Atmosphäre
(Abb. 7.11). Nach Durchschreiten der Spannungsnulllinie knickt die Kurve rasch ab und geht nahe-
zu direkt in das Druckspannungsplateau über.
Abb. 7.11: Zweiter Zyklus einer 1 µm di-
cken PVD-Kupferschicht unter verschiedenen
Atmosphären. Die Daten sind Referenz [113]
entnommen.
Durch Änderung des Oxidationszustandes der Oberfläche ändert sich gleichzeitig deren Diffusivi-
tät, wie Experimente zur Oberflächendiffusion von Kupfer unter verschiedenen Atmosphären be-
legen [270–272]. Die geringste Diffusivität wird erreicht, wenn die freie Oberfläche eine Oxidati-
on aufweist, wie dies unter sauerstoffhaltiger Atmosphäre oder im Vakuum erzielt wird. Dement-
sprechend ist der Mechanismus der Korngrenzendiffusion stärker gehemmt, wodurch der Gleichge-
wichtszustand zwischen Spannungsauf- und Spannungsabbau zu höheren Temperaturen und Span-
nungen verschoben wird. Änderungen der Korngrenzen- und Oberflächendiffusivität beeinflussen
somit direkt die Ausbildung des Druckspannungsmaximums. Folglich ist Korngrenzendiffusion der
dominierende Mechanismus zum Spannungsabbau, vorerst im Bereich des Druckspannungsmaxi-
mums. Wie in Abschnitt 7.1.1 auf Seite 97 aufgeführt, kann auf Grund der Substrathaftung nicht
die gesamte Spannung durch Korngrenzendiffusion abgebaut werden. Die mittlere Schichtspannung
ergibt sich gemäß Gleichung 7.1 auf Seite 98. Unter der Annahme, dass keine Volumenrelaxations-
prozesse aktiv sind, steigt die mittlere Schichtspannung entsprechend der thermischen Spannungs-
entwicklung an. Der Anstieg ergibt sich in Abhängigkeit vom Korrelationsfaktor Λ. Eine beispiel-
hafte schematische Darstellung dieses Sachverhaltes gibt Abb. 7.12. Die Kurven wurden mit Glei-
chung 3.12b auf Seite 18 und den Daten aus [112] berechnet (siehe Anhang).
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Die Differentialgleichung wurde numerisch mit einem Runge-Kutta-Algorithmus 4. und 5. Ordnung
gelöst. Unterschiede in den Simulationsergebnissen bei Verwendung einer konstanten bzw. einer ex-
perimentellen Heizrate (Polynomanpassung) ergeben sich nicht. Ein derartiges Ansteigen der Span-
nung kann einzig beim Abkühlen, aber nicht im Heizregime beobachtet werden, wo das Druckspan-
nungsplateau auftritt. Ein Spannungsplateau kann folglich nur als Überlagerung der Korngrenzenre-
laxation mit der thermischen Spannungsentwicklung (skaliert mit Λ) existieren, was auf Grund der
thermischen Aktivierbarkeit der Korngrenzendiffusion nicht wahrscheinlich ist.
Abb. 7.12: Simulation des Einflusses der Be-
schränkung der Korngrenzendiffusion auf die
mittlere Schichtspannung σ f unter der An-
nahme, dass keine Volumenrelaxationsprozesse
auftreten.
Die Triebkraft für den Austausch von Atomen und Leerstellen zwischen Oberfläche und Korn-
grenzen sind die entsprechenden chemischen Potentiale. Im thermodynamischen Gleichgewicht er-
gibt sich ein einheitliches chemisches Potential, wobei jedes Korn seine Gleichgewichtskrümmung
κ0 = −2·cosΨd aufweist. Der Winkel Ψ ist der Randwinkel, der sich zwischen der Korngrenze und
der Tangente am Radius der Oberfläche im Scheitelpunkt ergibt. Aus der Gleichgewichtskrümmung
der Kornoberfläche resultiert die korrespondierende Gleichgewichtsspannung der Korngrenze σG.
Diese ergibt sich gemäß Gleichung 7.13 [125, 351].
σG =
γS
h f
·
(
κ0 ·h f + sinΨ
)
(7.13)
Aus FIB- und TEM-Schichtquerschnitten kann Ψ bis auf wenige Ausnahmen zu ca. 65° bis 90° be-
stimmt werden. Unter der Bedingung d = h f2 ergeben sich die schichtdicken- und randwinkelabhän-
gigen Gleichgewichtsspannungen entsprechend Abb. 7.13. Druckspannungsplateaus bis -40 MPa
lassen sich mit σG bei Schichtdicken von 1000 nm nur schwer beschreiben und können vernachläs-
sigt werden. Ist das Druckspannungsplateau dennoch ein Anteil der Korngrenzenspannung, dann
müsste sich bei Abkühlung eine Spannungsänderung ergeben, die mindestens dem thermoelasti-
schen Anstieg entspricht. Die Änderungen von σ0 und σKG sind in diesem Fall identisch. Folglich
wäre auch die Änderung von σ f gleich der Änderung der thermischen Spannung.
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Aus diesen Überlegungen heraus ist das Druckspannungsplateau nicht der Korngrenzenspannung
zuzuschreiben. Das lineare Verhalten beim Abkühlen ist hingegen in Übereinstimmung mit dem
Effekt der beschränkten Korngrenzendiffusion bei spannungsfreien Korngrenzen, wobei der ther-
moelastische Anstieg mit der Größe von Λ skaliert dargestellt wird (vgl. Abb. 7.12). Der Bereich
der Tieftemperaturplastizität ist mit Korngrenzendiffusion nicht zu beschreiben, da dieser Mecha-
nismus im entsprechenden Temperaturbereich nicht effektiv zum Tragen kommt. Des Weiteren ist
neben der thermischen Aktivierbarkeit keine Spannungsaktivierung bekannt.
Abb. 7.13: Gleichgewichtsspannung der Korn-
grenzen in Abhängigkeit des Randwinkels und
der Schichtdicke.
Die Einbeziehung der Volumendiffusion zusätzlich zur Korngrenzendiffusion ermöglicht keine
weitere Verbesserung der Interpretation der Spannungshysterese. Abbildung 7.14 stellt eine Si-
mulationsrechnung für den reinen Spannungsabbau über Volumendiffusion, basierend auf Glei-
chung 3.14b auf Seite 19, dar.
Abb. 7.14: Simulation des Abbaus thermischer Span-
nungen über Volumendiffusion.
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Relaxation durch Versetzungsbewegung
Der Versuch zur Beschreibung der thermischen Spannungshysterese über Versetzungsbewegung
soll anhand des Versetzungsgleitens und des Potenzgesetzkriechens erfolgen. Wird reines Verset-
zungsgleiten angenommen, können prinzipiell sowohl ein Druckspannungsmaximum als auch eine
Plateauspannung beobachtet werden. Das Auftreten ist jeweils von der thermischen Aktivierungs-
energie für den Versetzungsgleitprozess abhängig und kann somit nicht gleichzeitig erhalten werden
(Abb. 7.15).
Abb. 7.15: Berechung einer thermischen Span-
nungshysteresekurve bei reinem Versetzungsgleiten
in Abhängigkeit von der thermischen Aktivierungs-
energie (Annahme einer kritischen Scherspannung
von 300 MPa).
Je größer die Aktivierungsenergie ist, desto stärker überwiegt die Spannungsaktivierung (Span-
nungsplateau beobachtbar). Bei kleineren Aktivierungsenergien tritt hingegen ein Druckspannungs-
maximum auf. Eine Änderung der Schichtspannung beim Abkühlen, mit einem Anstieg dσdT der
deutlich geringer als die thermische Spannungsentwicklung ist, kann nicht mit diesem Mechanis-
mus beschrieben werden. Die Entwicklung der Schichtspannung im Druckbereich erfolgt bei Ab-
kühlung mindestens mit einer Rate, die dem thermoelastischen Anstieg entspricht. Der Bereich
der Tieftemperaturplastizität kann hingegen mit Versetzungsgleiten modelliert werden. Durch die
mit sinkender Temperatur zunehmende Zugspannung erfolgt eine Aktivierung dieses Mechanismus,
wodurch die maximal mögliche Zugspannung begrenzt wird. Ein weiterer Spannungsabbau ist in
kompakten Materialien mit zunehmender Temperatur durch das Klettern von Versetzungen mög-
lich. Eine numerische Simulation2 unter Einbeziehung von Diffusion im Versetzungskern und im
Volumen ist in Abb. 7.16 dargestellt. Die Berechnung zeigt, dass gleichzeitig ein Druckspannungs-
maximum sowie ein Spannungsplateau auftreten können. Eine Spannungsänderung beim Abkühlen
im Druckbereich, die deutlich geringer als der thermoelastische Anstieg ist, kann allerdings auch
hier nicht existieren. Der Bereich der Tieftemperaturplastizität wird durch Überlagerung mit dem
Versetzungsgleiten erhalten.
2 siehe Anhang
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Abb. 7.16: Berechnung der Spannungsrelaxation
durch Potenzgesetzkriechen in Verbindung mit Ver-
setzungsgleiten. Die Materialdaten wurden Refe-
renz [112] entnommen.
Die Anwendung des Potenzgesetzkriechens bei dünnen Schichten ist, wie in Abschnitt 3.3.3 disku-
tiert, als kritisch einzustufen.
Relaxation durch Verknüpfung von Diffusionsprozessen und Versetzungsbewegungen
In den vorangegangenen Abschnitten wurde gezeigt, dass eine vollständige und widerspruchsfreie
Beschreibung der thermischen Spannungshysteresekurven von Cu(Ag)-Schichten mit einem einzel-
nen Mechanismus nicht möglich ist. Folglich muss die Korngrenzendiffusion mit der Versetzungs-
bewegung kombiniert werden. Eine Beschreibung des quasielastischen Bereiches ist einzig über
die Annahme möglich, dass zu diesem Zeitpunkt die Korngrenzen nahezu spannungsfrei sind. Dies
setzt eine entsprechend wirksame Korngrenzendiffusion voraus, die auch für das Druckspannungs-
maximum verantwortlich ist. Die Plateauspannung muss der Versetzungsbewegung zugeschrieben
werden. Auf Grund der kleinen Korngröße, im Verhältnis zur Schichtdicke (großes Λ), setzt die
Druckspannung im Plateaubereich, unter der Voraussetzung von spannungsfreien Korngrenzen, ei-
ne entsprechend hohe und konstante Spannung σ0 voraus. Das Potenzgesetzkriechen ermöglicht ei-
nerseits kein ausgeprägtes Plateau und andererseits auch keine hohen Druckspannungen in diesem
Bereich. Folglich ist das Versetzungsgleiten vorzuziehen, das beide Bedingungen hinreichend erfül-
len kann. Zusätzlich ermöglicht es die Beschreibung der Tieftemperaturplastizität. Bedingung so-
wohl für ein ausgeprägtes Plateau als auch für einen Tieftemperaturplastizitätsbereich ist eine hohe
thermische Aktivierungsenergie (vgl. Abb 7.15). Die thermische Spannungshysterese von Cu(Ag)-
Schichten kann folglich mit einer dominanten Korngrenzendiffusion und einem spannungsinduzier-
ten Versetzungsgleiten beschrieben werden (Abb. 7.17). Für Temperaturen > 300 °C ergibt sich eine
exzellente Übereinstimmung zwischen Modell und Experiment. Durch Variation der Parameter der
Korngrenzendiffusion kann prinzipiell auch eine deutlich bessere Anpassung des unteren Tempera-
turbereiches erzielt werden. Die Tieftemperaturplastizität verändert auch die auf die Korngrenzen
wirkende Normalspannung.
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Abb. 7.17: Darstellung der simulierten Hyste-
resekurven für Korngrenzendiffusion und Ver-
setzungsgleiten und der daraus berechneten
Schichtspannung σ f in Überlagerung mit einer
experimentellen Cu(0,5 at% Ag)-Messkurve (3.
Zyklus).
Liegen die experimentellen Daten der mittleren Schichtspannung vor, dann kann unter der Kenntnis
des zugehörigen Korrelationsfaktors Λ eine Abschätzung der individuellen Spannungskomponenten
vorgenommen werden. Die Bestimmung von Λ erfolgt mit Hilfe des Anstiegs im quasielastischen
Bereich. Während die Korngrenzen in diesem Hystereseabschnitt spannungsfrei sind, ändert sich
σ0 entsprechend der thermoelastischen Anstiege. Unter Beachtung von Gleichung 7.1 auf Seite 98
kann der Korrelationsfaktor Λ abgeschätzt werden. In Tab. 7.2 werden die ermittelten Korrelations-
faktoren für die Schichtbeispiele in Abb. 7.9 auf Seite 107 und Abb. 7.10 auf Seite 111 verglichen.
Tab. 7.2: Vergleich der Korrelationsfaktoren Λ mit den im Abschnitt 7.1.1 diskutierten Modellen für zwei
Cu(1,6 at% Ag)-Schichten, die mit 5 mA·cm−2 bzw. 15 mA·cm−2 abgeschieden wurden.
Korrelationsfaktor Λ
j [mA·cm−2] dh f experimentell Aleck [334] FEM Weiss [132] Gao/Weiss
[132]
5 0,55 0,93 0,89 0,90 1 0,99
15 0,5 0,94 0,9 0,91 1 0,99
Die experimentell bestimmten Werte von Λ liegen zwischen dem im Rahmen dieser Arbeit ent-
wickelten FEM-Modell und dem von Gao und Weiss aufgestellten Modell [132]. Bezüglich der
Abweichung der Spannungsskalierung liefert die FEM-Berechnung, gefolgt von Alecks Überlegun-
gen [334], die besten Resultate. Entsprechend dieser Modelle müssten die Schichten gemäß Λ ein
d
h f
-Verhältnis von ca. 0,3 aufweisen. Differenzen zum Experiment sind in verschiedenen Sachver-
halten begründet.
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Neben der generellen Messunsicherheit führt hauptsächlich das teilkolumnare Gefüge zu weiteren
Relaxationsanteilen und folglich zu einer Unterschätzung von Λ.
Die Zerlegung des Spannungs-Temperaturzyklus in die einzelnen Komponenten ermöglicht Einbli-
cke in die Wirksamkeit der jeweiligen Mechanismen. Durch Konstruktion der Spannung σ0 kann
die Korngrenzenspannung σKG ermittelt werden. Die Konstruktion folgt bestimmten Kriterien. So
sind die thermoelastischen Anstiege, die Nulldurchgänge und die Plateau- bzw. quasielastischen
Temperaturbereiche bekannt. Die erhaltenen Spannungshysteresekurven der einzelnen Komponen-
ten müssen in sich und auch untereinander widerspruchsfrei sein. Unterschiede zwischen σ0 und
der thermischen Spannungsentwicklung deuten auf das Wirken von Spannungsrelaxationsmecha-
nismen im Korninneren hin.
7.5 Einfluss der Schichtdicke auf das thermomechanische Verhalten
Es ist bekannt, dass das mechanische Verhalten dünner Schichten von der Schichtdicke abhängt
(Abschnitt 3.3.2). Hinsichtlich des potentiellen Einsatzgebietes der Cu(Ag)-Legierungen ist spe-
ziell die Änderung der mechanischen Eigenschaften bei Reduzierung der Schichtdicke von Inter-
esse. In dieser Arbeit wurde für die Untersuchungen die Dicke von 250 nm bis 1000 nm, bei
einer mit 5 mA·cm−2 abgeschiedenen Cu(1,6 at% Ag)-Probe, variiert (Abb 7.18). Um Ände-
rungen der Spannung σ f in Bezug auf die Spannungskomponenten σ0 und σKG diskutieren zu
können, erfolgte die Zerlegung in die Einzelkomponenten. Zu diesem Zweck wurde der Korre-
lationsfaktor Λ für jede Kurve ermittelt. Eine Erhöhung der Dicke führt zu einer Vergrößerung
von Λ und folglich zu einer Verringerung des Verhältnisses dh f . Unter der Annahme, dass sich
die Kornmorphologie nicht wesentlich ändert, kann aus der Änderung von Λ die schichtdicken-
abhängige Änderung der Korngröße abgeleitet werden. Auf Grundlage des FEM-Modells ergibt
sich ein nichtlinearer Zusammenhang, der mit einer Exponentialfunktion beschrieben werden kann:
d = f
(
h f
)
= 443 nm−403 nm · exp{− h f512 nm}.
Die Verringerung des Grades der Hysterese ist auf das Wirken der Korngrenzendiffusion zurück-
zuführen. Diese bestimmt die Form der Hysteresekurve wesentlich. Die Geschwindigkeit bzw. die
Zeitkonstante des Spannungsabbaus über Korngrenzendiffusion ist gemäß Gleichung 3.13 auf Sei-
te 19 sowohl mit der Schichtdicke als auch mit der Korngröße verknüpft. Eine Verringerung von
Schichtdicke und Korngröße beschleunigt den Spannungsabbau. Dadurch reduziert sich der Um-
fang der Hysterese mit sinkender Dicke. Für die 250 nm dicke Schicht können außer der Asym-
metrie im thermoelastischen Verhalten (Abschnitt 7.4.1) keine Relaxationsprozesse im Volumen
detektiert werden. Die kritische Spannung zur Aktivierung der spannungsinduzierten Versetzungs-
bewegung wird für diese Schicht nicht überschritten. Für alle anderen Schichtdicken wird diese kri-
tische Spannung erreicht, wobei mit zunehmender Dicke das Spannungsniveau abnimmt. Die Höhe
des Niveaus kennzeichnet die Festigkeit der Schicht bei tiefen Temperaturen. Eine Gegenüberstel-
lung der athermischen Fließspannung und der Schichtdicke ist in Abb. 7.19 auf Seite 121 dargestellt.
Die Fließspannung wurde sowohl traditionell aus der σ f Kurve als auch aus dem skizzierten Verlauf
von σ0 extrahiert. In beiden Fällen ergibt sich die bereits in Abschnitt 3.3.2 beschriebende inverse
Abhängigkeit. Eine Betrachtung der Abweichungen von der Linearität zeigt allerdings, dass die
aus σ0 erhaltenen Werte den linearen Verlauf deutlich besser darstellen. Dies ist auch verständlich,
da die in Abschnitt 3.3.2 betrachteten Modelle zur Schichtdickenabhängigkeit der Festigkeit auf
Versetzungsbewegungen zurückgeführt werden.
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Abb. 7.18: Einfluss der Schichtdicke h f auf die Schichtspannung σ f (3. Zyklus) einer
Cu(1,6 at% Ag)-Schicht sowie Zerlegung in die Komponenten σ0 und σKG.
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Abb. 7.19: Einfluss der Schichtdicke auf die
athermische Fließspannung.
Versetzungen stellen einen Relaxationsprozess im Volumen des Korns dar und treten folglich in σ0
deutlicher hervor als in σ f -Kurven. Insbesondere bei geringen Schichtdicken können Spannungen
in den Korngrenzen signifikant kleiner ausfallen als σ0, welches die Schichtfestigkeit repräsentiert.
Eine weitere Auffälligkeit stellen die thermoelastischen Anstiege dar (Abb. 7.20).
Abb. 7.20: Effekt der Schichtdicke auf die
thermoelastischen Anstiege B1 und B3.
Mit Ausnahme der 250 nm dicken Schicht vergrößern sich B1 und B3 mit abnehmender Dicke.
Änderungen der elastischen Eigenschaften können prinzipiell auch auf Änderungen in der Textur
zurückgeführt werden. Aus diesem Grund wurde die Schärfe der {111}-Textur in Abhängigkeit von
h f evaluiert. Die Beurteilung erfolgte anhand der XRD-Intensitätsverhältnisse
I{200}
I{111}
und
I{311}
I{111}
bei
symmetrischer Strahlführung.
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Im Rahmen der Fehler konnte keine Änderung der Vorzugsorientierung mit der Schichtdicke er-
kannt werden. Für
I{200}
I{111}
ergab sich ein Wert von (0,08±0,02) und für I{311}I{111} von (0,022±0,006).
Folglich muss eine andere Erklärung für diesen Effekt gefunden werden. Einen weiteren Einfluss
hat die Änderung der Porosität der Schichten. So könnte nicht nur ein Zusammenhang zwischen der
mittleren Porendichte und der Schichtdicke, sondern auch mit der mittleren Porengröße bestehen.
Die Morphologie der Poren bestimmt maßgeblich ζ (siehe Seite 109) und folglich die mechanischen
Eigenschaften der Schichten. Allerdings ist diese Begründung noch experimentell zu prüfen.
7.6 Einfluss des Legierens mit Silber auf die thermomechanischen
Eigenschaften
Um den Effekt des Legierungselementes Silber auf die thermomechanischen Eigenschaften von
Kupferschichten diskutieren zu können, werden Referenzproben benötigt. Prinzipiell sind Hyste-
resekurven aus der Literatur zum Vergleich verwendbar, allerdings können die unterschiedlichen
Beschichtungs- und Messbedingungen zu Abweichungen führen. Aus diesem Grund wurden reine
Kupferschichten, vergleichbar zu Cu(Ag)-Schichten, elektrochemisch aus einem ähnlichen Elektro-
lyten (allerdings mit Cl−-Ionen) hergestellt. Diese Kupferschichten unterliegen einer Raumtempe-
raturrekristallisation, wodurch das entstehende Gefüge morphologisch nicht vollständig mit dem
von Cu(Ag)-Legierungen vergleichbar ist. Eine Erhöhung der Additivkonzentration im Elektrolyt-
bad führt nicht nur zu einem höheren Einbau von Schwefel, sondern verhindert auch den „self-
annealing“-Effekt. Somit ist das Gefüge hinsichtlich der Verunreinigungen, aber auch bezüglich
der Korngröße dem der Cu(Ag)-Schichten ähnlich. Abbildung 7.21a stellt die thermischen Span-
nungshysteresekurven einer 1 µm dicken Kupferschicht ohne bzw. nach der Raumtemperaturrekris-
tallisation gegenüber. Auf Grund der großen Körner im Vergleich zur Schichtdicke, nach Ablaufen
des „self-annealing“-Effektes, ist nicht nur das Korngrenzenvolumen, sondern auch Λ entsprechend
klein (≈ 0,6). Folglich ist der Einfluss der Korngrenzendiffusion auf die Form der Hysteresekurve
deutlich reduziert, weshalb im Wesentlichen σ f von σ0 bestimmt wird. Die erhaltene Kurve lässt
sich dem Al-Typ zuordnen, wobei die Form mit einem Versetzungsgleitprozess beschreibbar ist
(Abschnitt 7.4.3). Die Hysteresekurve zeigt einen ausgeprägten Plateaubereich, der für σ0 unter der
Annahme von Λ = 0,6 bei ca. 200 MPa liegen sollte. Die großen Körner begünstigen prinzipiell die
Versetzungsbewegung, allerdings ist zu beachten, dass auch die Schichtdicke eine begrenzende Wir-
kung ausübt. Auf Grund des kolumnaren Gefüges sowie der großen mittleren Korngröße von 2,5 µm
eignet sich diese Cu-Schicht dazu, um die bestehenden Modelle für Λ zu bewerten. Das im Rahmen
der Arbeit entwickelte FEM-Modell ist in der Lage, Λ = 0,6 nahezu ideal zu reproduzieren, was
dessen Gültigkeit maßgeblich unterstützt. Wird die Korngröße verringert (keine Raumtemperaturre-
kristallisation), reduziert sich der Grad der Hysterese deutlich. Dieser Effekt kann auf das erhöhte
Korngrenzenvolumen und die damit ansteigende Bedeutung der Korngrenzendiffusion zurückge-
führt werden. Des Weiteren deutet das Ausbleiben eines Druckspannungsmaximums sowie einer
Plateauspannung darauf hin, dass die Korngrenzen beim Eindringen in den Druckspannungsbereich
ihre Spannung nahezu vollständig abbauen.
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Abb. 7.21: Änderung der Form der thermischen Spannungshysterese (3. Zyklus) in Ab-
hängigkeit vom Silbergehalt (Abscheidung mit 5 mA·cm−2), der Korngröße und der Ab-
scheidestromdichte.
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Im weiteren Verlauf kann folglich die Entwicklung der Intragranularspannung beobachtet werden.
Darüber hinaus ist eine ausgeprägte Asymmetrie vorhanden, die auf einen starken Bauschinger-
Effekt hinweist. Erst ab ca. 450 °C mündet die Spannungskurve in ein Druckspannungsplateau ein,
das jedoch bis 500 °C nicht mehr vollständig ausgebildet wird. Der Abkühlbereich ist ähnlich dem,
wie er für Cu(Ag)-Schichten diskutiert wurde. Allerdings zeigt sich eine deutlich verringerte Aus-
bildung von thermischen Zugspannungen, was auf eine größere Relaxation durch Versetzungsbewe-
gung hindeutet. Wird zu einer derartigen Kupferschicht 0,1 at% Ag hinzulegiert, ergeben sich einige
bedeutende Änderungen der Spannungshysterese (Abb. 7.21b). Die beginnende Ausbildung eines
Druckspannungsmaximums deutet auf eine verlangsamte Korngrenzendiffusion durch den Einfluss
von Silber hin. Wird die Probe abgekühlt, bauen sich deutlich höhere thermische Zugspannungen
auf, was in einer Behinderung, speziell der Versetzungsbewegung, begründet sein könnte. Die Fes-
tigkeitssteigerung beträgt in diesem Fall etwa 160 MPa. Mischkristallbildung wurde für Cu(Ag)-
Schichten bis zu 0,8 at% Ag nach einer Temperung bis 500 °C nachgewiesen (Abschnitt 6.2 auf
Seite 73). Deshalb sollte die gesamte Menge an Silber von 0,1 at% im Kupfergitter gelöst und in
entsprechender Konzentration auch an den Korngrenzen vorliegen. Gemäß Gleichung 7.8 auf Sei-
te 101 ergibt sich aus diesem Mischkristallanteil eine Erhöhung der kritischen Fließspannung von
ca. 5 MPa, was im Rahmen der Messfehler nicht nachweisbar ist. Nur wenn die auf 0,8 at% Ag
bezogenen para- und dielastischen Kraftwirkungen angenommen würden, ergibt sich eine annä-
hernde Festigkeitssteigerung von ca. 110 MPa. Somit ist bereits zu diesem Zeitpunkt die Wirkung
der Mischkristallhärtung als Mechanismus zur Festigkeitssteigerung fragwürdig. Ausscheidungshär-
tung ist auch auszuschließen, da diese erst beim Auftreten von Ausscheidungen bei Silbergehalten
über der Cu-Gitterlöslichkeit von≥ 0,8 at% relevant ist. Mit steigendem Silbergehalt bzw. Grad der
Mischkristallbildung müsste eine Festigkeitssteigerung zu beobachten sein. Abbildung 7.21c zeigt
die Änderung der thermischen Spannungshysteresekurven bei einer Steigerung des Silbergehaltes
bis auf 1,6 at%. Eine Erhöhung der Schichtfestigkeit ist in keinem Fall zu beobachten. Allerdings
wird ab 0,2 at% Ag eine deutlichere Ausprägung des Druckspannungsmaximums sowie der Plate-
auspannung beobachtet, wobei allerdings der Korrelationsfaktor abnimmt. Eine Zusammenfassung
der bedeutendsten Parameter in Abhängigkeit vom Silberhalt der Hysteresekurven von Cu(Ag)-
Schichten, die mit 5 mA·cm−2 abgeschieden wurden, findet sich in Tab. 7.3.
Tab. 7.3: Übersicht über spezifische Charakteristika der Spannungshysteresekurve im dritten Zyklus in Ab-
hängigkeit vom Silbergehalt.
cAg [at%] B1
[MPa·K−1]
B2
[MPa·K−1]
B3
[MPa·K−1]
σDruck
[MPa]
σinitial
[MPa]
σp [MPa]
5 mA·cm−2
0,0 -1,8 -0,41 -0,7 163 -29 -
0,1 -2,4 -0,39 -1,5 318 -48 -52
0,2 -2,1 -0,24 -1,4 296 -75 -39
0,5 -2,1 -0,16 -1,5 329 -55 -36
0,8 -2,1 -0,13 -1,6 335 -51 -32
1,6 -2,1 -0,16 -1,5 315 -58 -40
1,9 -2,0 -0,18 -1,7 330 -40 -37
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Die Diskussion der absoluten mittleren Schichtspannung kann nur unter Einbeziehung des Korrela-
tionsfaktors Λ erfolgen. Mit zunehmendem Silbergehalt vergrößert sich dieser von ca. 0,77 (reines
Kupfer) auf 0,93 (0,5 at% Ag). Die Änderung von Λ kann durch eine Verringerung der Korngrö-
ße hervorgerufen werden, was allerdings im Rahmen der Fehler der Gefügeanalyse nicht bestätigt
werden kann. Da auch die Schichtdicken bzw. deren Homogenitäten eine solche Schwankung nicht
zulassen, müssen weitere Erklärungen gefunden werden, wobei weiterführende Untersuchungen
den Grad der Kolumnarität des Schichtgefüges berücksichtigen sollten. Die Vergrößerung von Λ be-
dingt eine Verschiebung von σ f , speziell im Bereich des Plateaus, zu geringeren Spannungswerten.
Zusammenfassend kann an dieser Stelle gesagt werden, dass durch Legierungsbildung die athermi-
sche Fließspannung um einen Faktor von ca. 2,5 erhöht wird, während sich die Geschwindigkeit der
Korngrenzendiffusion, wie im Falle der kompakten Materialien (Abb. 3.7 auf Seite 40), reduziert.
Die Festigkeitssteigerung kann jedoch weder mit Mischkristall- noch mit Ausscheidungshärtung
erklärt werden. Aus diesem Grund verbleibt nur der Mechanismus der Festigkeitssteigerung durch
kohärente Zwillingsgrenzen. Wie in Abschnitt 6.1.5 beschrieben, ändern sich die Morphologie bzw.
der Grad der Zwillingsbildung mit steigender Stromdichte. Abbildung 7.21d stellt den thermischen
Spannungszyklus von zwei Cu(Ag)-Schichten mit 1,6 at% Ag gegenüber, wobei die Schichten mit
5 mA·cm−2 bzw. 15 mA·cm−2 abgeschieden wurden. Die leichte Verringerung der Korngröße führt
zu einer Verstärkung des Einflusses der Korngrenzendiffusion ohne prinzipielle Änderung der Hys-
tereseform. Dennoch wird bei Raumtemperatur eine weitere Steigerung der beobachtet, was im
Einklang mit dem Mechanismus der Festigkeitssteigerung durch Zwillingsbildung ist.
7.7 Spannungsrelaxation durch Korngrenzendiffusion
Die Untersuchung des Spannungsabbaus durch Korngrenzendiffusion kann mit Hilfe des von
Huang et al. [125] entwickelten Modells für Korngrenzendiffusion in dünnen Schichten erfolgen.
Eine dort beschriebene unendliche Summation von Exponentialfunktionen ist auf den praktischen
Fall nicht anwendbar, weshalb Gleichung 3.13 auf Seite 19 entsprechend für eine endliche Anzahl
von Exponentialtermen durch Einführung des Faktors Γ modifiziert wurde (Gleichung 7.14). Die
Anwendung von Gleichung 7.14 erfolgt auf isotherme Spannungsrelaxationskurven, bei denen sich
die Spannung mit der Zeit reduziert. Des Weiteren wurden folgende Randbedingungen angenom-
men: (i) die Zeitkonstante t0 des Diffusionsprozesses ist einzig von der Diffusivität der Korngrenze
beeinflusst (d.h. unendlich schnelle Oberflächendiffusion) und (ii) die Gleichgewichtsspannung der
Korngrenze σG ist vernachlässigbar.
σ f (t) = σG +(σinitial −σG) · Γ ·
i
∑
n=0
(
1
(2 ·n+1)2
· exp−
t
t0
·(2·n+1)2
)
(7.14)
mit Γ =
[
i
∑
n=0
1
(2 ·n+1)2
]−1
und σG =
γs
h f
(
sinΨ−
2 ·h f · cosΨ
d
)
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Eine Beurteilung des Diffusionsverhaltens kann prinzipiell nur unter Einbeziehung der thermischen
Aktivierungsenergie QKG und des Diffusionskoeffizienten DKG erfolgen. Anhand der vorgenomme-
nen Experimente kann mit Gleichung 7.14 jedoch einzig eine Evaluierung von QKG erfolgen, da
für eine Bestimmung von DKG die Unsicherheiten zu groß sind. Von elementarer Bedeutung ist,
dass die Spannungsrelaxationskurven einzig von der Korngrenzendiffusion hervorgerufen werden.
Um dieser Forderung möglichst gerecht zu werden, wurden Kurven verwendet, die im Heiz- und
Kühlregime zwischen 100 °C und 140 °C aufgenommen wurden (Abb. 7.22). In diesem Temperatur-
bereich sind die Schichtspannungen hinreichend gering, um keine signifikante spannungsinduzierte
Versetzungsbewegung hervorrufen zu können. Die Spannung σKG ist aber groß genug, um einen
entsprechenden Messeffekt und folglich eine Minimierung der Messfehler zu erreichen. Vor der
Anwendung des so modifizierten Huang-Modells ist es erforderlich, den minimalen Wert des Lauf-
index i zu bestimmen, für den t0 dem Fall i → ∞ am nächsten kommt.
Abb. 7.22: Isotherme Spannungsrelaxationskurven
einer Cu(1,6 at% Ag)-Schicht zwischen 100 °C und
140 °C, gemessen im Heizregime.
Die Anpassung von Gleichung 7.14 an die Relaxationskurven (Abb. 7.22) erfolgte mit einem itera-
tiven Levenberg-Marquardt-Algorithmus, wobei i von 0 bis 24 variiert wurde. Folglich bestand die
Anpassungsgleichung aus der Summe von 1 bis 25 Exponentialfunktionen. Abbildung 7.23 zeigt
die Abhängigkeit der Zeitkonstante t0 vom Laufindex i bei einer Cu(1,6 at% Ag)-Probe, wobei t0
sowohl im Heiz- als auch im Kühlregime bestimmt wurde. Selbst bis i≤ 24 sind die Zeitkonstanten
nicht für alle Haltetemperaturen unabhängig von i. Hauptsächlich sind hiervon die Relaxationskur-
ven betroffen, die bei 100 °C aufgenommen wurden. Der Wahl von i ≥ 24 sind Grenzen gesetzt,
die im Leistungsvermögen der eingesetzten Rechentechnik, insbesondere aber in der Stabilität der
Kurvenanpassung liegen. Entsprechend der Funktion t0 = f (i) ergeben sich Aktivierungsenergien,
die von i abhängig sind und mit steigendem i größer werden (Abb. 7.24). Für i = 24 ergibt sich
für eine Cu(1,6 at% Ag)-Schicht eine Aktivierungsenergie von (0,60±0,15) eV, die signifikant
geringer ausfällt als die mittlere Aktivierungsenergie für Korngrenzendiffusion von Kupfer mit ca.
(1,1±0,2) eV (Tab. 3.3 auf Seite 39).
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Die in Abb. 7.23 dargestellten Kurven können mit einer Exponentialfunktion erster Ordnung hin-
reichend beschrieben werden. Ausgehend von diesen exponentiellen Anpassungen lässt sich der
Grenzwert für i → ∞ ermitteln.
Abb. 7.23: Abhängigkeit der Zeitkonstante t0 vom
Wert des Laufindex i für 100 °C, 120 °C und
140 °C. Die Messung erfolgte im Heiz- (volle Sym-
bole) und Kühlregime (leere Symbole).
Hierbei zeigt sich, dass für i ≥ 100 die Zeitkonstanten und folglich die Aktivierungsenergien unab-
hängig von der Anzahl der verwendeten Exponentialfunktionen sind. Die Berechnung der Aktivie-
rungsenergien auf Grundlage der extrapolierten Zeitkonstanten ergibt (0,70±0,15) eV (Abb. 7.24).
Abb. 7.24: Abhängigkeit der thermischen Akti-
vierungsenergie für Korngrenzendiffusion (QKG)
vom Wert des Laufindex i.
Auch dieser Wert ist noch signifikant kleiner als jener für reines Kupfer. Dieses Ergebnis ist nicht
nur im Widerspruch zu den Erkenntnissen, die aus den thermischen Spannungshysteresekurven
gewonnen wurden, sondern auch zu den Untersuchungsergebnissen zur Korngrenzendiffusion in
kompakten Cu(Ag)-Legierungen (Abschnitt 3.6 auf Seite 37).
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Für die Diffusion in der Korngrenze ist neben der Temperatur einzig die auf die Korngrenze wir-
kende Spannung σKG von Bedeutung. Unter Verwendung des Korrelationsfaktors Λ kann aus der
mittleren Spannungsrelaxationskurve σ f (t) die Spannungsrelaxationskurve σKG (t) ermittelt wer-
den. Im Rahmen der Fehler wurden allerdings keine signifikanten Abweichungen zwischen den
jeweiligen QKG ermittelt. Für das Vorliegen der Diskrepanz zwischen den Aktivierungsenergien
von reinem Cu und Cu(Ag) können verschiedene Ursachen diskutiert werden. Einerseits könnte das
von Huang et al. entwickelte Modell [125] keine hinreichende Beschreibung der Korngrenzendiffu-
sion in dünnen polykristallinen Schichten zulassen, andererseits könnte jedoch auch das Experiment
nicht den gewählten Rahmenbedingungen vollständig entsprechen. Speziell betrifft dies jenen Fakt,
dass die Spannungsrelaxation in diesem Spannungs- und Temperaturbereich einzig von der Korn-
grenzendiffusion bestimmt wird. Das Beispiel der Asymmetrien in den thermischen Zyklen macht
deutlich, dass prinzipiell auch Versetzungsprozesse stattfinden könnten. Die Versetzungsbewegung
in dünnen Schichten wird maßgeblich durch die Schichtdicke beeinflusst. Mit sinkendem h f ver-
liert diese jedoch immer mehr an Bedeutung. Aus diesem Grund wurde die Aktivierungsenergie
mit i = 24 für die in Abschnitt 7.5 diskutierten Proben mit Schichtdicken zwischen 250 nm und
1000 nm bestimmt. In Abbildung 7.25 ist zu erkennen, dass die Aktivierungsenergie mit sinkender
Schichtdicke ansteigt.
Abb. 7.25: Änderung der thermischen Aktivie-
rungsenergie für Korngrenzendiffusion (QKG) in
Abhängigkeit von der Schichtdicke.
Der Zusammenhang zwischen diesen beiden Größen kann im untersuchten Schichtdickenbereich
in erster Näherung mit einer linearen Funktion angepasst werden. Die Analysen machen deutlich,
dass das Spannungsrelaxationsverhalten nicht allein von der Korngrenzendiffusion bestimmt zu
werden scheint. Auch Relaxationsanteile, die aus einer Versetzungsbewegung resultieren, könnten
demnach enthalten sein. Geht die Schichtdicke gegen Null, sollte die Aktivierungsenergie einzig der
Korngrenzendiffusion zugeordnet werden können. Da die lineare Korrelation zwischen QKG und h f
nicht in jedem Fall für h f ≤ 250 nm extrapoliert werden kann ist es nur möglich, einen Bereich zu
definieren, in welchem sich die Aktivierungsenergie für Korngrenzendiffusion befinden sollte.
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Ausgehend von den Ergebnissen, die sowohl aus den σ f - als auch den σKG-Kurven erhalten wurden,
ergibt sich ein Bereich von ca. 1,0 eV bis 1,1 eV, der vergleichbar mit den Werten von reinem Kup-
fer ist. Bei der Extrapolation auf den Fall i → ∞ erhöht sich der Bereich entsprechend auf 1,1 eV
bis 1,3 eV, was gering über den Aktivierungsenergien für Kupfer liegt. Um allerdings die Sicherheit
dieser Ergebnisse zu verbessern ist es unumgänglich, den Anteil der Versetzungsbewegung aus den
Spannungsrelaxationsmessungen zu eliminieren. In erster Linie könnte dies durch eine weitere Ver-
ringerung der Schichtdicke erfolgen. Hierfür muss jedoch zuerst die Abscheidetechnologie weiter
optimiert werden, um für Dicken < 250 nm eine hinreichende Schichtqualität zu erzielen.
7.8 Spannungsrelaxation durch Versetzungsbewegung
Aus den in den Abschnitten 3.3.3 und 7.4.3 diskutierten Überlegungen heraus stellt das hindernisbe-
grenzte Versetzungsgleiten jene Bewegungsform dar, welche in der Lage ist, das Schichtverhalten
hinreichend zu beschreiben. Ausgehend von einer ausgeprägten {111}-Fasertextur ergeben sich für
Cu(Ag)-Schichten (kfz) die {111}-Ebenen als Gleitebenen. Auf Grund der Biaxialspannung existie-
ren keine Scherkomponenten in Schichtebene. Allerdings existieren drei weitere {111}-Ebenen, die
in einem Winkel von 70,5° zur Oberflächenebene verkippt sind. Prinzipiell können Versetzungen in
Abhängigkeit des Spannungstensors auf diesen drei Ebenen gleiten und sich entsprechend des Vor-
zeichens der Spannung an der Grenzfläche zum Substrat anlagern (Zug) bzw. auch aus der Oberflä-
che austreten (Druck). Jede einzelne Versetzung liefert einen Verformungsbeitrag, der dem auf die
entsprechende Grenzflächenebene projizierten Anteil des Burgers-Vektors entspricht. Folglich er-
gibt sich bei einer {111}-Fasertextur dieser Beitrag zu b√
3
und die daraus resultierende Dehnung zu
ε = b√
3·s , wobei s den Abstand paralleler Grenzflächenversetzungen charakterisiert [98]. Nach den
bisherigen Erkenntnissen sollten Versetzungsprozesse im gesamten Spannungs-Temperaturverlauf
auftreten. Unter der getroffenen Annahme, dass die Korngrenzen innerhalb des Plateaubereiches
spannungsfrei sind, wird der hier beobachtete Spannungsabbau einzig von Versetzungen hervor-
gerufen. Problematisch ist jedoch die Beschreibung der Versetzungsbewegung in dünnen Schichten
sowohl bei sich ändernden Spannungsverhältnissen als auch bei verschiedenen Temperaturen, da die
bestehenden Modellvorstellungen keine thermische Aktivierung berücksichtigen (Abschnitt 3.3.2).
Ausgangspunkt für eine derartige Modellierung könnte das Modell des hindernisbegrenzten Verset-
zungsgleitens sein, das für kompakte Werkstoffe aufgestellt wurde (Gleichung 3.17 auf Seite 20).
Die kritische Spannung σ̂ könnte mit den modellierten Fließspannungen (Abschnitt 3.3.2) in Verbin-
dung gebracht werden, wodurch ein Schichtdicken- und Korngrößeneffekt Berücksichtigung finden
würde. Gleichung 7.15 stellt eine allgemeinere mathematische Formulierung des Versetzungsglei-
tens dar [112].
ε̇V G =
dσV G
dt
= A∗ ·σ2V G · exp
[
−QV G
kT
·
(
1− σV G
σ̂
)]
(7.15)
Der Spannungsabbau durch Versetzungsbewegung bei Cu(Ag)-Schichten kann in zwei Zeitregime
bzw. zwei Versetzungsprozesse unterteilt werden. Der schnellere Prozess ist spannungsinduziert
und ruft das bereits beschriebene Spannungsplateau bzw. die Tieftemperaturplastizität hervor. Die-
ser Bereich wird durch die kritische Spannung σ̂ charakterisiert.
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Objekte, die spannungsinduziert überwindbar sind, gehören zumeist zu den langreichweitigen Hin-
dernissen, die nicht durch thermische Fluktuationen umgangen werden können. Derartige Hindernis-
se sind z.B. die Spannungsfelder von anderen Versetzungen, wie sie auch bei der Wechselwirkung
mit kohärenten Zwillingsgrenzen entstehen. Der langsame Prozess tritt bei den thermischen Hystere-
sekurven einzig bei isothermen Relaxationsexperimenten in Erscheinung. Selbst eine Reduzierung
der Heizrate von 4 K·min−1 auf 0,5 K·min−1 führt zu keiner Änderung der Spannungshysterese.
Dieser Spannungsabbau könnte durch thermische Aktivierung erfolgen. Hindernisse, die thermisch
aktiviert umgangen werden können, sind zumeist kurzreichweitig. Hierzu gehören z.B. die Span-
nungsfelder von kohärenten Ausscheidungen und gelösten Fremdatomen.
Auf Grund der Messung der zeitlichen Spannungsänderung kann Gleichung 7.15 nicht ohne die
Lösung dieser Differentialgleichung verwendet werden. Eine hinreichende Anpassung ist in einer
ersten Näherung mit Gleichung 7.16 möglich, wobei A1 bis A3 freie Parameter sind.
σV G (t) =−A1 · ln
[
A1
A2
· (t−A3)
]
·A3 (7.16)
Gleichung 7.16 kann eingesetzt werden, um die Relaxationskurven zu glätten und durch Ablei-
tung der Anpassungsfunktion eine Übertragung der Messdaten in ein ε̇V G (σ)-Diagramm zu ermög-
lichen. Abbildung 7.26a zeigt zwei solche Spannungsrelaxationskurven, die für eine Cu(1,6 at%
Ag)-Schicht aufgenommen wurden, mit der entsprechenden Kurvenanpassung. In Abb. 7.26b sind
die zugehörigen ε̇V G (σ)-Kurven dargestellt.
Abb. 7.26: Zeitliche Spannungsrelaxation im Bereich des Druckspannungsplateaus (Heiz-
regime) bei 400 °C und 450 °C sowie Darstellung der spannungsabhängigen Dehnrate.
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Diese können mit Gleichung 7.15 angepasst werden. Hierbei zeigt sich, dass die Relaxationkurven,
die dem langsamen Zeitregime zugeordnet werden können, keiner kritischen Spannungsaktivierung
unterliegen und Hindernisse vielmehr rein thermisch umgangen werden. Die Aktivierungsenergie
ergibt sich für diesen Fall zu ca. 1 eV. Dieser Wert ist etwa halb so groß, wie Werte, die für kompak-
tes Kupfer ermittelt wurden [112]. Folglich scheint dieser Prozess speziell bei Cu(Ag)-Schichten
oder durch die geometrischen Beschränkungen einen stärkeren athermischen Charakter zu tragen.
Allerdings sind die Einfachheit des Modellansatzes sowie die Unkenntnis der effektiven Spannun-
gen bezüglich des Ergebnisses kritisch zu betrachten.
7.9 Auswirkungen des thermomechanischen Verhaltens auf die
Elektromigrationsresistenz
Wie in den vorangegangenen Abschnitten gezeigt, scheinen sowohl die Korngrenzendiffusion als
auch die Versetzungsbewegung in Cu(Ag)-Schichten verringert zu sein, was zu einer Reduzierung
des Spannungsabbaus führt. Aus diesem Grund können sich deutlich höhere Spannungen in diesen
Schichten aufbauen und gehalten werden, was insbesondere bei Abkühlung auf Raumtemperatur
sichtbar wird. Bezüglich der Elektromigration ist eine höhere Festigkeit von großer Bedeutung, um
einen möglichst großen Spannungsgradienten als Gegenkraft zum strominduzierten Massefluss auf-
bauen zu können (Gleichung 3.4 auf Seite 10). Auf Grund des geringeren Relaxationsvermögens
kann sich jedoch auch eine höhere thermische Spannung ausbilden, die im ungünstigsten Fall die
Blech-Länge verringert, wie dies in Gleichung 3.5 auf Seite 11 zum Ausdruck kommt. Als ma-
ximale Spannung, die eine Dünnschicht ertragen kann, gilt der Umfang der Hysteresekurve bei
einer gegebenen Temperatur. Dieser beschreibt sowohl die maximal ertragbaren Druck- als auch
Zugspannungen. Unter Beachtung des Korrelationsfaktors Λ sollte folglich bei Cu(Ag)-Schichten
eine höhere Gegenkraft zur Elektromigration aufgebaut werden können, was in Verbindung mit
der verringerten Korngrenzendiffusion eine erhöhte Resistenz gegenüber Elektromigrationseffek-
ten erwarten lässt. Bei Kupferschichten erfolgt bei Experimenten mit unpassivierten Leiterbahnen
der Massetransport durch Elektromigration allerdings vornehmlich über die Oberfläche. Folglich
ist bei derartigen Experimenten die Wirksamkeit einer erhöhten Festigkeit gegenüber der Elektro-
migrationsschädigung geringer einzustufen. Daher wurden in der Literatur auch bei reinem Kupfer
deutlich geringere Blech-Längen als bei Al festgestellt. Aus prozesstechnologischen Gründen war
im Rahmen der Arbeit die Aufbringung einer fest haftenden Passivierungsschicht mit dichter Grenz-
fläche nicht möglich. Deshalb konnte das Schichtverhalten mit diffusionshemmender Deckschicht
weder beim thermomechanischen Verhalten noch bei Elektromigrationsexperimenten evaluiert wer-
den, was jedoch für die Fortführung der Untersuchungen dringend empfohlen wird (siehe Ausblick).
Ohne eine entsprechende Passivierungsschicht sollten die Messeffekte auf Grund des verbesserten
thermomechanischen Verhaltens eher gering ausfallen.
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KAPITEL 8
ELEKTROMIGRATIONSRESISTENZ VON
CU(AG)-DÜNNSCHICHTEN
8.1 Herstellung von Cu(Ag)-Blech-Strukturen
8.1.1 Prozessschritte
Die Entwicklung einer mikrotechnologischen Herstellungstechnologie für Cu(Ag)-Blech-Strukturen
orientiert sich an den nachfolgend definierten Richtlinien, mit dem Ziel, eine entsprechende Struk-
turqualität und auch eine hohe Ausbeute zu erzielen:
1. Verwendungen üblicher mikrotechnologischer Prozesse
2. geringe Anzahl von Prozessschritten
3. Herstellung auf thermisch oxidierten Si-Scheiben mit 100 mm Durchmesser
Im Rahmen der Arbeit wurden zwei prinzipielle Verfahren zur Fabrikation von Cu(Ag)-Blech-
Strukturen entwickelt, die sich in drei Hauptprozesse unterteilen lassen: (i) Erzeugung der Leiter-
bahnen, (ii) Segmentierung der Leiterbahnen, (iii) Passivierung der Strukturen. Die Möglichkeit
der Passivierung der Strukturen wurde wegen deren Bedeutung konzeptionell vorgesehen, obwohl
eine Passivierungsschicht auf Grund der technologischen Gegebenheiten in entsprechender Qua-
lität nicht aufgebracht werden konnte. In Anlehnung an die in der Literatur beschriebenen Expe-
rimente können derartige Strukturen auf dem Substrat aufliegend bzw. in diesem vergraben, also
in der damascene-Technik, ausgeführt sein. Die Herstellung aufliegender Strukturen kann mit der
Lift-off -Technik ( [352] S.35) oder nasschemischer Kupferätzung und anschließender trockenche-
mischer Strukturierung der Unterlage erfolgen. Bei einer Strukturierung mit Lift-off -Technik wird
der Fotolack nach der Beschichtung mit einem Lösungsmittel vollständig entfernt. Dies erfordert
freie, unbeschichtete Lackbereiche, was technologisch durch Hinterschneidungen der Lackstege
erzielt werden kann. Diese Forderung steht allerdings im Kontrast zu einer weitgehend homoge-
nen, vollständig elektrisch kontaktierten Oberfläche, die für die eingesetzte elektrochemische Cu-
bzw. Cu(Ag)-Abscheidung erforderlich ist. Darüber hinaus ist die erreichbare Strukturgüte, insbe-
sondere in den Kantenbereichen, nicht ausreichend [352]. Wird die gesamte Strukturierung der Cu-
bzw. Cu(Ag)-Schicht nasschemisch vorgenommen, sind auf Grund des quasi-isotropen Ätzverhal-
tens Unterätzungen unter die Lackmaske zu berücksichtigen. Die Stärke der Unterätzung ist eine
Funktion von Ätzzeit und -tiefe.
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Als Richtwert gilt, dass die maximale Unterätzung bei minimaler Ätzzeit in der Größenordnung
der Schichtdicke liegt. Die nasschemische Strukturierung erzeugt folglich Leiterbahnen mit Quer-
schnitten, die eher einer Trapez- als einer Rechteckform ähnlich sind. Des Weiteren können Aniso-
tropien in den Ätzraten, hervorgerufen durch Geometrieeffekte, Änderungen der Ätzumgebung und
unterschiedliche Kristallorientierungen, zu einer Verrundung bzw. Aufrauung der Kantenbereiche
führen. Auf Grund dieser Effekte ist die nasschemische Ätzung prinzipiell nur für Leiterbahnbrei-
ten > 1µm geeignet. Die Herstellung der Blech-Strukturen mit der damascene-Technik garantiert
hohe Strukturqualitäten hinsichtlich der lateralen Maßhaltigkeit. Mit den im Rahmen der Arbeit zur
Verfügung stehenden technologischen Mitteln sind Leiterbahnbreiten ≥ 0,6 µm möglich. Einen de-
taillierten Überblick über den technologischen Ablauf des Strukturierungsprozesses gibt Abb. 8.1.
Die technologischen Herausforderungen sind das homogene chemisch-mechanische Polieren der
Grabenstrukturen sowie die Segmentierung der Leiterbahn.
Abb. 8.1: Schematische Darstellung der Prozessschritte für die Herstellung der Blech-
Strukturen in der damascene-Technik. (a) Lithographie - Leiterbahnebene, (b) Grabenät-
zung, (c) Aufbringung des Unterlagesystems sowie der Cu-Keimschicht, (d) elektroche-
mische Cu- bzw. Cu(Ag)-Abscheidung, (e) chemisch-mechanisches Polieren, (f) Litho-
graphie - Segmentierung, (g) nasschemische Segmentierung, (h) fertige Blech-Struktur.
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8.1.2 Lithographie/lithographische Masken
Für die Herstellung von Cu(Ag)-Blech-Strukturen wurde im Rahmen der Arbeit ein entsprechen-
der Satz von Lithographiemasken erstellt, welcher es ermöglicht, Strukturierungen auf Substrat-
scheiben mit bis zu 100 mm Durchmesser vorzunehmen. Ausgehend von den Ausführungen in
Abschnitt 3.2.9 auf Seite 14 und den technologischen Möglichkeiten wurden die in Tab. 8.1 darge-
stellten Strukturgeometrien realisiert.
Tab. 8.1: Übersicht über die geometrischen Strukturvariationen auf den lithographischen Masken zur Her-
stellung der Cu(Ag)-Blech-Strukturen.
Strukturgröße geometrische Variation
Segmentlängen (1): (5 / 10 / 15 / 20 / 25) µm
(2): (8 / 10 / 12 / 14 / 16 / 18) µm
(50, 100) µm (jeweils nur als Einzel-Segmentlinie)
Segmentbreite/Leiterbahnbreite (0,6 / 0,8 / 1 / 2 / 4) µm
Segmentdicke ca. 0,5 µm
Segmentabstand (2 / 4) µm
(Länge der Leiterbahnunterbrechung)
Abstand Leiterbahn-Abschirmfläche (1 / 2) µm
Im Folgenden wird auf die Bedeutung der einzelnen Angaben, insbesondere auf deren Gruppie-
rungen, näher eingegangen. Prinzipiell können die entwickelten Teststrukturen in drei Kategorien
unterteilt werden, wie in Abb. 8.2 dargestellt. Der einfachste Typ ist die Einzelsegment-Linie (ES-
Linie), wobei nur ein einzelnes Probensegment zwischen den elektrischen Kontaktflächen vorliegt.
Der Vorteil dieser Struktur ist, dass gezielt Experimente an bestimmten Segmentgeometrien durch-
führbar sind. Der zweite Typ ist die Multisegment-Linie (MS-Linie), wobei Segmente unterschied-
licher Länge, elektrisch in Reihe geschaltet, zwischen den Kontaktflächen vorliegen. Der Vorteil
dieses Strukturtyps im Vergleich mit der ES-Linie ist, dass innerhalb eines Belastungsexperimentes
mehrere Segmente gleichzeitig gemessen werden können, was auf Grund des Zeitaufwandes der
Messungen (bis zu 100 h) von Bedeutung ist. Als dritter Strukturtyp existiert der Multisegment-
Mäander (MS-Mäander). Diese Struktur besitzt infolge der Segmentreihenschaltung die gleichen
Vorteile wie die Multisegmentlinie, allerdings wird zusätzlich die in-situ Beobachtung im REM un-
terstützt. Bei einem typischen REM-Bildschirmformat von 4:3 können alle Segmente simultan bei
entsprechender Vergrößerung beobachtet werden. Allerdings wirkt sich der geometrische Aufbau
durch die geringen seitlichen Abstände der Segmente nachteilig auf die Wärmeableitung aus. Um
die Wärmeableitung sowohl von den Segmenten als auch von den Leiterbahnunterbrechungen zu
verbessern, wurden an beiden Seiten der Strukturen metallisierte Bereiche vorgesehen (Abschirm-
flächen). Diese sollen nicht nur einen schnellen Wärmeabtransport garantieren, sondern zugleich
elektrische Aufladungseffekte der isolierenden Probenbereiche und die damit einhergehende Verrin-
gerung der Abbildungsqualität bei in-situ-REM-Experimenten minimieren.
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Abb. 8.2: Darstellung der unterschiedlichen Typen von Blech-Strukturen (REM/SE-Abbildung
und Konstruktionszeichnung).
Innerhalb eines Retikels (entspricht dem späteren Testchip) sind die jeweiligen Strukturtypen in
einer Reihenschaltung zu je drei (MS-Strukturen) bzw. sechs oder zehn (ES-Strukturen) gruppiert
(Abb. 8.3). Zusätzlich sind beide MS-Strukturtypen in Blöcke variierender Leiterbahnbreite (Seg-
mentbreite) untergliedert. Um die Ausbeute zu erhöhen, wiederholen sich diese Blöcke und Grup-
pierungen innerhalb eines Retikels. Jedes Einzelsegment ist für jede Leiterbahnbreite mindestens
zweifach und für jede MS-Struktur mindestens neunfach ausgeführt. Die Variation des Abstandes
zur umgebenden Metallisierung sowie die Variation des Abstandes zwischen den Segmenten (Lei-
terbahnunterbrechung) erfolgt für jedes Retikel individuell, woraus sich vier Modifikationen erge-
ben, die innerhalb der Maske in Viererblöcken angeordnet sind. Neben den Blech-Struktur-Retikeln
befinden sich noch Retikel zur Herstellung der von Kötter [55] beschriebenen und eingesetzten
EM-NIST-Strukturen auf den Masken. Des Weiteren sind Testfelder für die Lithographie, das CMP
sowie für nasschemische Ätzungen vorhanden. Die Segmentierung der Leiterbahn (Erzeugung der
Unterbrechung) wird mit einer zweiten Maske durchgeführt. Mit Hilfe von speziellen Markierun-
gen ist eine Positionierung der zweiten Lithographiemaske über den mit der ersten Maske erzeugten
Strukturen mit einer Genauigkeit bis zu 1 µm möglich. Ein Versatz in Querrichtung zur Leiterbahn
ist kritisch und muss durch eine geeignete Maskengestaltung ausgeglichen werden. Aus diesem
Grund überlappen die Unterbrechungen die jeweilige Leiterbahn beiderseits um bis zu 2 µm (vgl.
Abb. 8.2).
Die Lithographie wurde mit Kontaktbelichtung (ca. 0,5 · 104 Pa) unter Verwendung eines Positiv-
lackes (AZ5214E (FSG21), Fa. Clariant) durchgeführt1. Nach dem Aufschleudern des Fotolackes
(Dicke 0,8 µm) wurde dieser bei 120 °C an Luft gehärtet, anschließend belichtet (i-Line: 365 nm)
und entwickelt.
1in Zusammenarbeit mit Herrn A. Jahn (IHM, TU Dresden)
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Abb. 8.3: Übersicht über ein Retikel der ersten
Maske für die Herstellung von Blech-Strukturen.
Gleiche Strukturtypen mit variierender Leiterbahn-
breite sind in Blöcken (a-e) gemäß Tab. 8.1 zusam-
mengefasst: (a) MS-Linien mit Anordnung (1); (b)
MS-Mäander mit Anordnung (1); (c) MS-Mäander
mit Anordnung (2); (d) MS-Linien mit Anordnung
(2); (e) ES-Strukturen.
8.1.3 Auswahl und Charakterisierung des Unterlagematerials
Entscheidend für die Funktion einer Blech-Struktur ist die Wahl des Unterlagematerials (Ab-
schnitt 3.2.9). Im Fall der Cu(Ag)-Schichten bieten sich Ta-basierte Unterlagesysteme an, da ei-
nerseits eine Übereinstimmung mit den bisherigen Untersuchungen besteht und andererseits die
Barrierewirkung bezüglich der Diffusion von Cu in das SiO2 und Si gewährleistet ist. Wie Inberg
et al. [353] nachweisen konnten, kann ohne Barriere auch Silber in das umgebende Dielektrikum
diffundieren, allerdings mit geringerer Rate. Dünne Ta-Schichten sollten auch bezüglich Silber eine
Barrierewirkung besitzen, da Ag und Ta vollständig unmischbar sind [208].
Als Unterlagesystem für Cu(Ag)-Blech-Strukturen wurden zwei Basissysteme entwickelt, die in
Abb. 8.4 dargestellt sind.
Abb. 8.4: Schematische Darstellung der entwickelten Schichtsysteme mit (a)
TaN/α-Ta/TaN- und (b) TaN/α-Ta-Barrieresystem.
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Die TaN-Deckschicht im Unterlagesystem TaN/Ta/TaN (Abb. 8.4a) soll einerseits das α-Ta vor
einer Oxidation durch Restsauerstoff im HV während in-situ-Elektromigrationsexperimenten unter
erhöhter Temperatur schützen, andererseits aber auch eine Aufspreizung der elektrischen Feldlinien
(Verringerung des Stromaufstaus) beim Übergang des Stromes von der Unterlage in das Segment
erzielen. Die α-Phase wurde gewählt, da diese unter allen Ta-Phasen den geringsten spezifischen
Widerstand mit ca. 31 µΩcm besitzt.
Yeh et al. [73] wiesen nach, dass der Übergangswiderstand zwischen der Unterlage und dem Seg-
ment eine entscheidende Rolle für die Stromdichte im Kantenbereich des Segmentes spielt. An-
dererseits führt ein höherer Widerstand aber auch zu einer stärkeren Joule´schen Erwärmung. Im
Gegensatz dazu ist beim TaN/Ta-System (Abb. 8.4b) auf Grund des geringeren elektrischen Wi-
derstandes von α-Ta gegenüber TaN der Stromeintrittspunkt stärker fokussiert aber die Joule´sche
Erwärmung verringert. Zum Verständnis des elektrischen Feldes im Eintrittsgebiet wurde mit FEM-
Rechnung2 die Stromdichteverteilung in einer Blech-Struktur mit TaN/Ta/TaN-Unterlage ermittelt
(Abb. 8.5).
Abb. 8.5: FEM-Simulation der elektri-
schen Stromdichteverteilung (Vektoren
und Graustufen) sowie des Potential-
feldes (Linien) in einer Blech-Struktur
mit TaN/Ta/TaN-Unterlage bei einer
Stromdichte von ca. 2 MA·cm−2 im
Leiterbahnsegment.
Da die FEM-Simulation ein vereinfachtes zweidimensionales Modell eines dreidimensionalen Pro-
blems darstellt, sind alle nachfolgenden Ergebnisse aus FEM-Rechnungen nur qualitativ zu inter-
pretieren. Seitenwandeffekte, Größeneffekte des Widerstandes sowie dessen Temperaturkoeffizien-
ten, Wärmeleitfähigkeiten und Wärmeabgabe sowie die zugehörigen Wärmeübergangskoeffizien-
ten wurden nicht berücksichtigt bzw. sind nicht hinreichend bekannt. Abbildung 8.5 verdeutlicht,
dass im Bereich der Kanten auf Grund der hochohmigen TaN-Deckschicht eine Aufspreizung der
Feldlinien erreicht wird. Dennoch ist im Kantenbereich des Cu(Ag)-Segmentes die Stromdichte
gegenüber dem Segmentinneren erhöht. Innerhalb der Unterlage findet der Stromfluss nahezu voll-
ständig im α-Ta statt. Die Erhöhung der Stromdichte im Kantenbereich führt zu einer verstärkten
Joule´schen Erwärmung. Aus der mit FEM berechneten elektrischen Feldstärkeverteilung kann der
lokale Leistungsumsatz abgeschätzt werden (Abb. 8.6). Hierbei zeigt sich, dass im Vergleich mit
dem α-Ta und dem Cu(Ag)-Segment ein hoher Leistungsumsatz in der TaN-Schicht auftritt. Wird
diese Deckschicht nicht aufgebracht, kann eine signifikante Verringerung dieser thermischen Be-
lastung und damit der Gefahr von Thermomigrationseffekten erzielt werden. Allerdings führt dies
wiederum zu der bereits diskutierten Erhöhung der Stromdichte an der Segmentkante.
2 siehe Anhang
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Abb. 8.6: Bestimmung des elektri-
schen Leistungsumsatzes (Graustufen)
mit FEM in einer Blech-Struktur mit
TaN/Ta/TaN-Unterlage, basierend auf
den Ergebnissen aus Abb. 8.5. Zusätz-
lich sind das Potentialfeld (Linien) und
die Stromdichtevektoren eingezeichnet.
Abbildung 8.7 stellt diese Sachverhalte dar, wobei sowohl die Stromdichte (a) als auch der elektri-
sche Leistungsumsatz (b) in Abhängigkeit vom Abstand von der Kante und dem spezifischen Wider-
stand der Deckschicht (ρX ) dargestellt sind. Das System TaN/Ta/TaN stellt den Fall
ρX
ρTa
≈ 8 und das
System TaN/Ta den Fall ρX
ρTa
= 1 dar. Bei Blech-Strukturen mit dem Unterlagesystem TaN/Ta/TaN
ist folglich eher mit thermischen Einflüssen zu rechnen, während beim System TaN/Ta Effekte auf
Grund der Verdichtung der elektrischen Feldlinien im Kantenbereich auftreten können. Die loka-
le Erwärmung im Kantenbereich führt nicht nur zu Temperaturgradienten, sondern auch zu einer
lokalen Entwicklung von thermischen Spannungen.
Abb. 8.7: Elektrische Stromdichte (a) und elektrischer Leistungsumsatz (b) in der Grenz-
fläche zwischen Leiterbahnsegment und Unterlagesystem in Abhängigkeit vom spezifi-
schen Widerstand der Deckschicht ρX und vom Abstand von der Segmentkante.
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Die Herstellung von α-Ta ist auf einer TaN-Unterlage mit erhöhtem Stickstoffgehalt möglich
(Abb. 8.8). Für diesen Effekt können geänderte Oberflächeneigenschaften (z.B. die Grenzflächen-
energie) und eine durch den Stickstoffeinbau induzierte Änderung der mechanischen Schichtspan-
nung die Ursache sein. Um möglichst reines α-Ta zu erhalten, wurden entsprechende Voruntersu-
chungen mit TaN-Unterlagen mit variierendem Stickstoffgehalt durchgeführt. Abbildung 8.8 zeigt,
dass im Röntgendiffraktogramm bei einer Zusammensetzung dieser Unterlage von 20 at% N und
80 at% Ta, die α-Phase bereits nachweisbar ist. Es werden aber auch Anteile der hochohmigen
β -Phase bei der XRD gemessen. Durch Erhöhung des Stickstoffgehaltes auf 33 at% kann die Aus-
bildung der β -Phase weitgehend unterdrückt und somit eine α-Ta-Schicht erhalten werden.
Abb. 8.8: GA-XRD-Messungen an
TaN(20 nm)/Ta(150 nm) Proben mit vari-
ierendem Stickstoffgehalt in der TaN-Schicht:
(a) 20 at% N und 80 at% Ta, (b) 33 at% N
und 67 at% Ta. Bei einem Stickstoffgehalt von
33 at% kann fast ausschließlich die α-Phase
von Ta nachgewiesen werden.
Die TaN-Unterlage liegt bei 33 at% N im kfz-Kristallsystem (Steinsalzstruktur) vor (Abb. 8.9).
Da die Proben sowohl im Rahmen der Belastungsexperimente als auch während des Herstellungs-
prozesses wiederholt Temperatureinflüssen ausgesetzt sind, ist die thermische Stabilität der Unter-
lage von großer Bedeutung. Die Untersuchungen dazu erfolgten am TaN/Ta/TaN-Schichtsystem
(Abb. 8.10). Im Ausgangszustand sind die vorhandene α-Ta- sowie die kfz-TaN-Phase eindeutig
zu detektieren und im Diffraktogramm voneinander zu trennen. Ab einer Wärmebehandlung von
450 °C/2h treten andere Intensitätsanteile auf (z.B. bei ca. 2θ = 36,5°), die sich einer Ta2N-Phase
zuordnen lassen. Durch thermische Aktivierung kann der in der TaN-Schicht vorhandene überstö-
chiometrische Stickstoff in das stickstofffreie α-Ta eindiffundieren und unter Bildung der Ta2N-
Phase gebunden werden. Um dies zu bestätigen, wurde an den getemperten Proben mit GD-OES
die Verteilung von Stickstoff in Abhängigkeit von der vorangegangenen Wärmebehandlung unter-
sucht (Abb. 8.11). Im GD-OES-Tiefenprofil ist die Dreifachstufung des Systems an der Stickstoff-
verteilung deutlich zu erkennen. Beginnend bei 450 °C/2h und signifikant bei 500 °C/2h steigt der
Stickstoffgehalt im α-Ta an.
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Abb. 8.9: GA-XRD-Messung an einer 20 nm di-
cken TaN-Schicht mit einer Zusammensetzung von
33 at% N und 67 at% Ta. Die Existenz der kfz-TaN-
Phase ist eindeutig nachweisbar.
Abb. 8.10: GA-XRD-Messungen
eines TaN/Ta/TaN-Schichtsystems
in Abhängigkeit der vorangegan-
genen Wärmebehandlung. Ab
450°C treten neue Intensitäts-
anteile im Diffraktogramm auf,
die mit der Bildung einer Ta2N-
Phase in Verbindung gebracht
werden können.
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Abb. 8.11: Bestimmung der Stickstoff-
verteilung mit GD-OES. Die Diffusion
von Stickstoff in das α-Ta-Gebiet bei
Temperbedingungen von ≥ 450°C/2h
kann eindeutig belegt werden.
Die Bildung einer hochohmigen Ta2N-Phase wirkt sich negativ auf das elektrische Widerstandsver-
halten aus. Aus diesem Grund wurden an den Proben die spezifischen elektrischen Widerstände
bestimmt (Abb. 8.12).
Abb. 8.12: Spezifischer elektrischer Widerstand der
TaN/Ta/TaN-Unterlage in Abhängigkeit von den
Temperbedingungen. Der Widerstand erhöht sich
nachweislich durch die Bildung von Ta2N im α-Ta
bei erhöhten Temperaturen (≥ 450 °C).
In Übereinstimmung mit den bisherigen Untersuchungsergebnissen ist der elektrische Widerstand
ab 450°C gegenüber dem Ausgangszustand erhöht. Signifikant ist die Erhöhung für Temperbedin-
gungen von 500°C/2h und 500°C/5h.
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8.1.4 Grabenherstellung und -füllung
Nach der Erzeugung der Lackstrukturen auf den Si-Substraten mit der ersten Lithographiemaske
können die Grabenstrukturen für den damascene-Prozess im Substrat geätzt werden. Das Ätzen
der Gräben erfolgt mit einem RIE-Prozess3 (Reaktivgas: SF6) [305]. Anschließend werden das
Unterlagesystem und die Kupferkeimschicht (Dicke: 100 nm) aufgebracht. Das derartig präparier-
te Substrat bildet die Grundlage für die nachfolgende Cu(Ag)-Abscheidung. In Abb. 8.13 ist die
strukturierte Substratoberfläche mit aufgebrachtem TaN/Ta/TaN/Cu-Schichtsystem dargestellt. Bei
der Erzeugung von Gräben sind die Grabentiefe und die Flankenwinkel αF von Bedeutung. Die
Tiefe der Gräben betrug 500 nm bis 600 nm, wobei infolge der begrenzten Homogenität des RIE-
Prozesses die größten Tiefen im Zentrum und die geringsten Tiefen am Rande der Substratscheibe
vorlagen. Die erreichten Flankenwinkel der Gräben betragen etwa 80° (Abb. 8.14). Diese zur Ober-
fläche geöffneten Gräben sind von Vorteil für eine porenfreie Grabenfüllung bei der elektroche-
mischen Cu(Ag)-Beschichtung. Anhand der FIB-präparierten Querschnitte können die Konformität
des Unterlagesystems und der Kupferkeimschicht innerhalb des Grabens qualitativ beurteilt werden.
Während an den Flanken äußerst homogene Schichtdicken erzielt werden, existiert eine Dickenva-
riation innerhalb des Grabenbodens.
Abb. 8.13: REM/SE-Abbildung der Substratoberfläche nach dem Ätzen der Grä-
ben mit aufgebrachter Unterlage und Kupferkeimschicht: (a) MS-Linienstruktur,
(b) MS-Mäander.
Hierbei liegt die größte Schichtdicke im Zentrum des Bodens und auf Grund von Abschattungsef-
fekten die geringste Schichtdicke an den unteren Kanten vor. Die Variation der Schichtdicke im
Grabenboden beträgt in Abhängigkeit von der Grabenbreite ca. ±5 % bis ±15 %, ausgehend vom
mittleren Schichtdickenwert. Die Inhomogenität steigt mit zunehmender Grabenbreite. Wie in Ab-
schnitt 6.4 beschrieben, ist das porenfreie Füllen von Grabenstrukturen mit Cu(Ag) möglich. Eine
derartige porenfreie Grabenfüllung nach der Abscheidung zeigt Abb. 8.15, wobei die Grabenbeite
1 µm beträgt. Das überstehende Material ist im nachfolgenden Polierprozess (CMP) abzutragen.
Vor dem CMP wurde das Gefüge bei 400 °C für 2 h getempert.
3 in Zusammenarbeit mit dem IHM (TU Dresden)
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Abb. 8.14: Querschnitte (FIB/IE) von
Gräben gefüllt mit einem TaN/Ta/TaN/Cu-
Schichtsystem: (a) 4 µm und (b) 1 µm
Breite.
Diese Temperatur wurde gewählt, weil hierbei eine vollständige Gefügeentwicklung (Ab-
schnitt 6.1.4) erfolgt, aber noch keine Diffusion von Stickstoff aus dem TaN in das α-Ta auftritt
(Abschnitt 8.1.3). Die Wärmebehandlung vor dem CMP minimiert das Risiko der Ausbildung von
Poren durch Materialverdichtung, da Atome aus dem überstehenden Material in das Grabengebiet
eindiffundieren können. Wie in Abschnitt 6.4 auf Seite 83 nachgewiesen wurde, können nach der
Abscheidung vorhandene Poren durch eine Wärmebehandlung geschlossen werden.
Abb. 8.15: Mit Cu(Ag) gefüllte Grabenstruktur nach der Abscheidung.
8.1.5 Chemisch-mechanisches Polieren (CMP)
Um nach der Füllung der Gräben das überschüssige Cu(Ag) sowie teilweise das Unterlagematerial,
z.B. über den SiO2-Stegen, zu entfernen, wurde das chemisch-mechanische Polieren (CMP) einge-
setzt [354]. Das Polieren4 erfolgte am ganzen Wafer in zwei Prozessschritten, wobei zuerst eine
Cu-Politur mit LEVASIL 50CK-CU (Fa. H.C. Starck GmbH) und anschließend eine Ta-Politur mit
LEVASIL 100CK-/20%-TA (Fa. H.C. Starck GmbH) durchgeführt wurde. Nach dem CMP ist die
Oberfläche eben und Cu(Ag) liegt einzig in den Gräben vor.
4 in Zusammenarbeit mit Herrn D. Zeidler (IHM, TU Dresden)
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Abbildung 8.16 stellt das Ergebnis nach einem Cu-Polierschritt dar. Eine homogene Politur ist die
Voraussetzung für eine definierte Geometrie der Leiterbahn. Nach dem CMP muss die Probe ge-
reinigt werden, um anhaftende Rückstände der Polierlösung restlos zu entfernen. Das Reinigen
erfolgte mechanisch mit einem speziellen Bürstensystem, welches die Oberfläche nicht schädigt.
Abb. 8.16: Querschnitt eines Grabens mit Cu(Ag)-Füllung nach der Cu-Politur
Inhomogenitäten im Abtragungsverhalten treten hauptsächlich an den Rändern der Substratschei-
ben auf. Der CMP-Prozess ist als ein äußerst kritischer Prozess anzusehen, da durch ungünstige
Paramter die gesamte Probe unbrauchbar gemacht werden kann. Zu optimierende Paramter sind
neben der Polierzeit der Anpressdruck und der Rückseitendruck (wichtig für die Homogenität über
dem Scheibendurchmesser). Unzureichend optimierte Parameter führen zu Schädigungen, wie sie
in Abb. 8.17 dargestellt sind. Neben dem Auspolieren von Material (Abb. 8.17a) können auch In-
homogenitäten in der Politur der Barriere auf den SiO2-Stegen auftreten (Abb. 8.17b). Um das
Auspolieren zu minimieren sowie die Endpunktbestimmung zu verbessern, wurden beim Masken-
entwurf zwischen die einzelnen Strukturen zahlreiche SiO2-Stützflächen eingebracht (Abb. 8.17a:
Flächen mit Nummerierung).
Abb. 8.17: Schädigung der Strukturen durch nicht optimierte CMP-Parameter: (a) Auspo-
lieren der Kontaktflächen, (b) mechanisches Polieren von Ta und TaN durch die Cu-Politur
auf schmalen SiO2-Stegen.
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Durch einen zu hohen Anpressdruck wird auf schmalen Stegen das Ta-basierte Unterlagesystem
bereits im Cu-Polierschritt mechanisch entfernt, während es auf breiteren Stegen, wie z.B. den
Kontaktflächen, verbleibt. Das Entfernen des Unterlagesystems von den Stegen ist erforderlich, um
die Teststrukturen von ihrer Umgebung elektrisch zu entkoppeln.
8.1.6 Segmentierung der Leiterbahnen
Bei der Segmentierung der Leiterbahnen werden gezielt einzelne Bestandteile des Cu(Ag)-Mater-
ials entfernt, um Cu(Ag)-Segmente unterschiedlicher Länge zu erzeugen. Da die geometrische Än-
derung (Kantenversatz) unter Stromfluss der zu messende Parameter bei den Blech-Experimenten
ist, sind hinreichend definierte Segmentkanten notwendig. Des Weiteren sollte die Leiterbahnun-
terbrechung möglichst maßhaltig erfolgen, um den elektrischen Gesamtwiderstand und damit die
Joule´sche Erwärmung gering zu halten. Für die Segmentierung von Cu(Ag)-Leiterbahnen wurden
zwei prinzipielle Prozessstrategien entwickelt:
1. Abscheidung von Fotolackstegen (mit Maske 2) auf die Kupferkeimschicht oder auf die Bar-
riereschicht vor der Cu(Ag)-Abscheidung
Da der elektrisch isolierende Fotolack bei der elektrochemischen Abscheidung nicht beschich-
tet wird, fungiert dieser als Abstandshalter (ähnlich dem LIGA-Verfahren [355]). Nach dem
CMP wird der Lack aus den Leiterbahnen herausgelöst, um die Segmentierung zu vollenden.
Dieses Verfahren ermöglicht gerade Segmentkanten und maßhaltige Leiterbahnunterbrechun-
gen. Bei direkter Aufbringung des Fotolackes auf die Kupferkeimschicht muss nachträglich
Kupfer in den Bereichen der Leiterbahnunterbrechung entfernt werden (z.B. nasschemisch).
Allerdings sind u.a. das Verhalten des Lackes während des CMP-Prozesses und auch die
Qualität des Schichtwachstums an der Lackkante Unsicherheitsfaktoren. Des Weiteren sind
der Einfluss einer Lackbeschichtung (z.B. auf Haftung und Schichtwachstum) auf Grund von
Rückständen oder der Vakuumunterbrechung auf die Kupferkeimschicht oder Barriere nicht
bekannt.
2. Gezielte nasschemische Ätzung (mit Maske 2) nach dem CMP
Durch Ätzfenster, die lithographisch mit Maske 2 aufgebracht werden, kann eine gezielte
nasschemische Ätzung der Leiterbahn erfolgen. Mit einer solchen Ätzung sind allerdings
typische Charakteristika wie Unterätzungen, schräge Kanten und gefügeabhängiger Material-
abtrag verbunden.
Nach Abwägung der Vor- und Nachteile beider Strategien wurde für die Segmentierung die nas-
schemische Ätzung gewählt. Vor jeder Ätzung wird der Fotolack bei 120 °C an Luft getempert, um
diesen zu stabilisieren (z.B. durch Entfernung von eingelagertem Wasser). Für das Ätzen von Kup-
fer und Kupferlegierungen stehen zahlreiche Ätzlösungen zur Verfügung. Viele enthalten jedoch
auch Fremdmetalle wie Chrom und Eisen [356]. Da eine restlose Entfernung dieser Fremdstoffe
nach dem Ätzen nicht garantiert werden kann, wurde auf derartige Lösungen verzichtet.
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In der Mikroelektronik wird für das Rückätzen von Kupfer u.a. Ammoniumperoxodisulfatlösung
(APS, (NH4)2S2O8) eingesetzt. Aus diesem Grund wurde ein APS (1 %)-Ätzer für die ersten
Segmentierungsversuche verwendet. Die entstandenen Segmente wiesen allerdings ausgeprägte Un-
terätzungen auf (Abb. 8.18), was eine Verwendung der Strukturen nicht zuließ.
Abb. 8.18: Unterätzung der Segmentkan-
te bei Verwendung von APS (1 %).
Die Ätzung mit APS weist deutlich anormale Abweichungen im Abtragungsverhalten im Vergleich
mit den typischen nasschemischen Ätzcharakteristika auf (Abb. 8.19). Die Ätzraten sind im Bereich
der Grenzflächen zur Barriereschicht deutlich erhöht und umso größer, je kleiner die Grabenbreite
ist. Diese Sachverhalte stehen in Widerspruch zu einer durch den Stoffan- bzw. Stoffabtransport
bestimmten Reaktionskinetik. Eine mögliche Erklärung für dieses Verhalten ist die Einbeziehung
eines zweiten Ätzregimes. Das unedlere TaN bzw. Ta an der Oberfläche der Barriere und das edlere
Cu(Ag) bilden zusammen mit der Ätzlösung (Elektrolyt) ein elektrochemisches Element, was zu
einer elektrochemischen Korrosion führt.
Abb. 8.19: Schematische Darstellung der Kantenqualität in Abhängigkeit von der
dominierenden Ätzcharakteristik. Die anormale Ätzung scheint mit einer elektroche-
mischen Korrosion in Zusammenhang zu stehen.
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Neben dieser Korrosion lassen sich des Weiteren bei APS-geätzten Strukturen deutliche Ätzrück-
stände an der Oberfläche nachweisen (Schwefel mit REM/EDX). Um die Ätzcharakteristik und
damit die Kantenqualität zu verbessern, wurden verschiedene Kupferätzer untersucht. Tabelle 8.2
gibt einen Überblick über diese Experimente.
Tab. 8.2: Übersicht über die zur Segmentierung der Blech-Struktur-Leiterbahnen getesteten chemischen Ätz-
lösungen. Die Verdünnung der Ätzer erfolgte mit destilliertem H2O.
Ätzlösung Ätzdauer Ätzlösung Ätzdauer
APS (1 %) ≈ 5 min HNO3 (10 %) ≈ 2 min
APS (5 %) ≈ 45 s EDTA aus Na-Salz (1 g/28 ml) > 30 min
NH3 (10 %) > 30 min EDTA aus Na-Salz +H2O2 (1 %) ≈ 10 min
NH3(10 %)+H2O2 (1 %) 3 s bis 30 s EDTA aus Na-Salz +HNO3 (10 %) ≈ 15 min
NH3(10 %)+H2O2 (0,5 %) 3 s bis 10 s Ingopur 417 (100 %) > 30 min
NH3(20 %)+H2O2 (0,5 %) 2 s bis 10 s
Die Ätzzeiten beziehen sich auf die Zeit für eine vollständige Unterbrechung der Leiterbahn und
wurden lichtmikroskopisch ermittelt. Die beste Kantenqualität wurde mit einer wässrigen Lösung
aus NH3 (10 % bis 20 %) + H2O2 (0,5 bis 1 %) erzielt. Dieser Ätzer entfernt allerdings einzig Kup-
fer, so dass im Bereich der Unterbrechungen noch Silber (zumeist agglomeriert) mit REM/EDX
nachgewiesen werden kann. Die erreichbaren Kantenqualitäten waren bei Blech-Strukturen mit
TaN/Ta/TaN-Unterlagesystem deutlich besser als beim TaN/Ta-System (Abb. 8.20). Um bei diesem
System eine hinreichende Kantenqualität zu erzielen, muss die Ätzung mit höheren NH3-Gehalten
(ca. 20 %) erfolgen als bei der TaN/Ta/TaN-Barriere.
Abb. 8.20: Qualität der Segmentkanten bei Ät-
zung mit NH3 + H2O2 in Abhängigkeit des
Unterlagesystems.
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Prinzipiell treten auch bei dieser Ätzlösung ähnliche anormale Ätzeffekte wie bei Verwendung von
APS auf. Allerdings führt die hohe Ätzrate dazu, dass der korrosive Materialabtrag an Bedeutung
verliert. An die hohen Ätzraten sind geringe Ätzzeiten von nur ca. 2 s bis 10 s gebunden. Diese
sind hinsichtlich der Prozesssicherheit problematisch. Aus diesem Grund wurden die Retikel nach
Aufbringen der Lackmaske (Maske 2) vereinzelt und jeweils einzeln geätzt.
8.1.7 Elektrische Kontaktierung der Teststrukturen
Zur Durchführung von Elektromigrationsversuchen müssen die Proben bzw. Teststrukturen elek-
trisch kontaktiert werden. Ausgangspunkt der Kontaktierung ist die Einbettung des Chips in ein
Gehäuse (CSB02442, Fa. Spectrum Semiconductor Materials Inc.). Um den Testchip sicher im Ge-
häuse zu fixieren, wurden vier verschiedene Möglichkeiten untersucht:
1. ShinEtsu Wärmeleitpad AK-TC-11 (Fa. Akasa)
2. Wärmeleitpaste AK-450-5G (Fa. Akasa)
3. G3691 Acheso Silberleitlack DAG915 (Fa. Plano)
4. Wärmeleitzement Thermostyx 2000 (Fa. Rolf Müller Thermocoax GmbH)
Elektromigrationsversuche werden zumeist unter erhöhten Temperaturen durchgeführt. Deshalb
muss das Koppelmedium nicht nur eine hinreichend feste mechanische Anbindung, sondern auch
eine hohe thermische Kopplung zwischen Probe und Gehäuse sicherstellen und dies bei Temperatu-
ren bis ca. 400 °C über Zeiträume von mehreren Tagen. Einzig der Wärmeleitzement Thermostyx
2000 wurde diesen thermomechanischen Anforderungen gerecht. Die eigentliche elektrische Kon-
taktierung der Kontaktflächen (Bondpads) des Testchips mit den Kontaktflächen des Gehäuses er-
folgte über das Drahtbondverfahren (Mikropressschweißverfahren) [355]. Hierbei wurde ein feiner
Draht (Mikrodraht), bestehend aus Al(1 at% Si) (Durchmesser ca. 25 µm), mit den jeweiligen Kon-
taktflächen durch zeitliches Einwirken von Temperatur und Druck in Kombination mit Ultraschall
(Ultraschallbonden) im festen Zustand stoffschlüssig verbunden, wobei die Kontaktstellen als Keil
(wedge) ausgeformt waren. Die Bondpads der Blech-Strukturen besitzen eine symmetrische sechs-
eckige Form, wobei der Abstand der parallelen Seiten 200 µm beträgt, so dass mehrere Bonddrähte
auf einer Kontaktfläche platziert werden können. Aus Gründen der Zuverlässigkeit wurde jedes Pad
doppelt kontaktiert. Abbildung 8.21 zeigt das verwendete Gehäuse mit gebondetem Testchip so-
wie die gebondete Kontaktfläche einer Cu(Ag)-Blech-Struktur. Die elektrische Kontaktierung des
Gehäuses erfolgt über entsprechende Anschlussstifte (Pins).
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Abb. 8.21: Darstellung des verwendeten Gehäuses mit eingebettetem und ge-
bondetem Testchip (ca. 7,4 x 7,8 mm2) (a) sowie (b) einer doppelt gebondeten
Kontaktfläche einer Blech-Struktur.
8.2 Experimente an Cu(Ag)-Blech-Strukturen mit
TaN/Ta/TaN-Unterlagesystem
8.2.1 Driftexperimente
Die elektrischen Belastungsexperimente an Blech-Strukturen mit TaN/Ta/TaN-Unterlagesystem
wurden mit Stromdichten von 1,5 MA·cm−2 bis 4 MA·cm−2 durchgeführt. Der Silbergehalt lag
stets konstant bei 0,8 at%. Dieser Silbergehalt stellt etwa den Mittelwert der im Rahmen der Ar-
beit untersuchten Gehalte sowie die maximal im Cu-Gitter lösliche Silbermenge dar. Wie in Ab-
schnitt 7.6 auf Seite 122 beschrieben, ändern sich die thermomechanischen Eigenschaften kaum
mit dem Silbergehalt (für cAg > 0,1 at%). Die Untersuchungen erfolgten in-situ im REM unter
Vakuumbedingungen (< 10−5 Pa) und unter Verwendungen eines speziellen Heiztisches (Beschrei-
bung in [55], S. 47). Die Temperatur wurde sowohl am Heizer selbst als auch an der Oberfläche mit
NiCr-Ni-Thermoelementen bestimmt. Eine Ermittlung der Temperatur über den effektiven Tem-
peraturkoeffizienten des elektrischen Widerstandes der jeweiligen Leiterbahn (ca. 1,4 · 10−3K−1)
wurde ebenfalls vorgenommen. Dieser Koeffizient wird allerdings durch das hochohmige Unterla-
gesystem bestimmt. Deshalb führen technologisch bedingte Unterschiede in den jeweiligen Leiter-
bahngeometrien (Konformität der Unterlage, Dicke der Cu(Ag)-Schicht, Größe der Unterbrechun-
gen) zu signifikanten Unsicherheiten in der Temperaturbestimmung. Während Stromdichten von
> 3 MA·cm−2 zu derart großen Masseflüssen führten, dass eine Auswertung nahezu unmöglich
war, fiel die Driftgeschwindigkeit bei Stromdichten von ≤ 1,5 MA·cm−2 so gering aus, dass inner-
halb einer Untersuchungsdauer von 100 h keine hinreichende Kantenbewegung detektiert werden
konnte. Die Ergebnisse eines Elektromigrationsexperimentes unter Verwendung einer Stromdich-
te von 2 MA·cm−2 und einer Temperatur von 300 °C (Probentemperatur an der Oberfläche) sind
in Abb. 8.22 dargestellt. Die erste signifikante Kantenbewegung konnte nach einer Belastungszeit
von ca. 30 min festgestellt werden. Gleichzeitig bildete sich ein Hügel aus, der allerdings nicht am
Ende des Segmentes, sondern vielmehr im mittleren Segmentbereich wuchs. Auffällig ist, dass das
Wachstum von Loch und Hügel entgegen der Stromrichtung erfolgt.
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Abb. 8.22: In-situ REM-Elektromigrationsexperiment (2 MA·cm−2 bei 300 °C) an einer Cu(Ag)-Blech-
Struktur mit 0,8 at% Ag (Leiterbahnbreite 1 µm).
Da für Kupfer keine Bewegung von positiven Atomrümpfen zur Kathode durch die Wirkung des Co-
loumb´schen Feldes in der Literatur berichtet wird, ist ein solcher Massetransport auch bei Cu(Ag)
mit hoher Sicherheit auszuschließen. Auch in diesem Fall sollte der „Elektronenwind“ dominieren
und folglich die Materialbewegung in Elektronenflussrichtung zur Anode erfolgen. Neben der Ver-
wendung eines Spannungsmessgerätes wurden die elektrischen Potentiale an den Strukturen auch
mit dem Potentialkontrast im REM ermittelt (Abb. 8.23). Die Kathode (negativ geladen) erscheint
hell und die Anode (positiv geladen) dunkel. Die Kantendrift an der Kathode schreitet mit zuneh-
mender Zeit voran und der Hügel bildet sich entsprechend weiter aus. An der Kathode kann erst
nach ca. 10 h Belastungszeit (nicht dargestellt) eine Materialdrift festgestellt werden. Bis zu einer
Belastungszeit von ca. 18 h bewegen sich sowohl die Kathoden- als auch die Anodenkante. Nach
dieser Zeit kann eine Kantenbewegung einzig an der Kathodenseite beobachtet werden. Die gesamte
Struktur erreicht ihre endgültige Geometrie nach etwa 50 h thermoelektrischer Belastung. Die be-
obachteten Effekte können nicht allein durch Elektromigrationseffekte erklärt werden. Aus diesem
Grund müssen auch andere Triebkräfte einbezogen werden, die einen Massefluss in den Segmen-
ten generieren. Bei Experimenten mit Stromdichten von ≥ 3 MA·cm−2 kann darüber hinaus ein
weiteres Phänomen detektiert werden.
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Abb. 8.23: REM/SE-Potentialkontrastabbildung an einer Blech-Struktur zur
Bestimmung der Richtung des Stromflusses.
Obwohl der Strom nur innerhalb der Leiterbahn fließt, kann beiderseits der Kanten des Blech-
Segmentes in der Abschirmfläche eine Materialbewegung festgestellt werden, die zu einer ausge-
prägten Lochbildung in diesen Bereichen führt (Abb. 8.24). Dieser Massetransport kann nicht mit
Elektromigration, sondern nur in Kombination mit Thermomigration bzw. thermisch induzierter
Spannungsmigration erklärt werden.
Abb. 8.24: Schädigung durch Lochbildung
in den voll metallisierten Flächen beiderseits
der Leiterbahn bei einer Stromdichte von
4 MA·cm−2
Eine Hügelbildung, die mehr mittig als an einer Kante des Segmentes beobachtet werden kann,
deutet auf zwei entgegengesetzte Masseströme hin. Diese treffen in der Mitte des Segmentes aufein-
ander, was zu einer Materialakkumulation in diesem Bereich führt. Die stabile Segmentgeometrie,
welche nach ca. 50 h vorliegt zeigt jedoch, dass auch für dieses Blech-Experiment eine kritische
Länge existiert.
8.2.2 Experimente mit Wechselstrombelastung
Um thermisch induzierte Migrationseffekte unabhängig von Elektromigrationseffekten untersuchen
zu können, wurden Experimente an Blech-Strukturen mit Wechselstrombelastung durchgeführt (Ab-
schnitt 3.2.6 auf Seite 12). Als Stromform wurde ein Rechteckimpuls gewählt. Der Betrag des
Gleichstromanteils betrug 2 MA·cm−2. Die Frequenz wurde zwischen 1 kHz und 100 kHz variiert.
152
8.2 Experimente an Cu(Ag)-Blech-Strukturen mit TaN/Ta/TaN-Unterlagesystem
Abbildung 8.25 stellt die Ergebnisse der thermisch induzierten Driftbewegung an Segmenten mit
verschiedenen Ausgangslängen dar.
Abb. 8.25: Untersuchung thermischer Migrati-
onseffekte an Blech-Strukturen mit Wechselstrom
(Rechteckimpuls) und einer Stromdichte von
2 MA·cm−2 (Effektivwert).
Ist die Segmentlänge ≤ 4,4 µm, kann im gesamten Untersuchungsbereich keine Kantenbewegung
festgestellt werden. Die kritische Länge ist hierbei unterschritten. Für alle Längen ≥ 9,8 µm lässt
sich eine Kantenbewegung beobachten, die im Rahmen der Fehler an beiden Seiten der Segmen-
te symmetrisch auftritt. Für Segmentlängen ≥ 9,8 µm tritt ein Materialtransport bereits ab einer
Frequenz von 1 kHz auf. Die relative Längenänderung der Segmente ist nahezu unabhängig von
der zugehörigen Ausgangslänge L0. Um Elektromigrationseffekte innerhalb der Gleichstromphasen
ausschließen zu können, wurde die Frequenz erhöht. Der strominduzierte Massefluss sollte hierbei
gegenüber dem thermisch induzierten Fluss zunehmend in den Hintergrund geraten. Die Konstanz
der Stromdichte erfordert mit zunehmender Frequenz eine Erhöhung der elektrischen Spannung,
um Wechselstromverluste zu kompensieren. Hierdurch erhöht sich die Joule´sche Erwärmung und
folglich mit zunehmender Frequenz die Triebkraft für thermisch induzierte Effekte. Wird die Fre-
quenz vergrößert, so beschleunigt sich die Materialdriftgeschwindigkeit, was folglich ein weiterer
Hinweis auf thermische Effekte ist.
8.2.3 Mechanismen des Massetransports
Lokale Erwärmungen führen zu lokalen thermischen Spannungen in den Blech-Segmenten, wo-
durch auch Spannungsmigrationseffekte auftreten können. Ausgehend von den FEM-Berechnungen
zur Joule´schen Erwärmung in Abschnitt 8.1.3 kann die prinzipielle Spannungssituation im Kanten-
bereich einer Blech-Struktur illustriert werden. Eine lokale Erwärmung führt, wie in Abschnitt 7.3
auf Seite 105 diskutiert, bei Cu(Ag)-Schichten auf einem Si-basierten Substrat zur Ausbildung von
Druckspannungen. In einer aufliegenden Blech-Struktur kann diese thermisch induzierte Spannung
durch Dehnung der freien Kanten weitgehend abgebaut werden (Abb. 8.26).
153
8 Elektromigrationsresistenz von Cu(Ag)-Dünnschichten
Abb. 8.26: Aufbau thermisch induzierter Span-
nungen an der Kante einer aufliegenden Blech-
Struktur.
Druckspannungen liegen aber dennoch grundsätzlich im Grenzflächenbereich zum Substrat vor,
während die obere Segmentkante nahezu spannungsfrei ist. Infolge dieser Spannungsrelaxation kön-
nen kaum Gradienten entlang des Segmentes existieren, sondern vielmehr in Normalenrichtung zur
Oberfläche. In einer damascene-Blech-Struktur ist diese äußere Segmentkante an drei Seiten ihres
Umfanges mit dem umgebenden Substrat fixiert. Folglich kann sich diese Segmentkante einzig,
im Rahmen der elastischen Eigenschaften in Normalenrichtung zur Oberfläche sowie in Richtung
der Unterbrechung, auswölben. In Normalenrichtung steht die Kante somit unter Druckspannung,
wodurch sich ein Spannungsgradient in Leiterbahnrichtung ausbildet. Ein solcher Gradient ist prin-
zipiell befähigt, einen eigenen Massestrom zu generieren. Bei der Interpretation der beobachteten
Elektromigrationschädigung müssen somit neben der Elektro- und Thermomigration auch Effekte
der Spannungsmigration berücksichtigt werden.
Unabhängig davon, ob ein Massestrom durch Elektromigration oder Thermomigration hervorgeru-
fen wird, sollte durch den Atom- bzw. Leerstellenfluss als Gegenkraft ein mechanischer Spannungs-
gradient aufgebaut werden. Die Zeit für den Aufbau dieses Gradienten wird durch die Diffusionsei-
genschaften des Leiterbahnmaterials bestimmt. Nach Clement et al. [68] kann in einer Leiterbahn
der zeitliche Aufbau eines Spannungsgradienten aus der Diffusion von Leerstellen und Atomen mit
Gleichung 8.1 beschrieben werden. Hierbei ist m die Mobilität der Atome und E der Elastizitäts-
modul. Der Aufbau der Spannung beginnt im Kantenbereich des Leiterbahnsegmentes und pflanzt
sich in das Segmentinnere mit zunehmender Zeit fort. Im stationären Zustand liegt ein konstanter
Spannungsgradient im gesamten Segment vor (lineare Abhängigkeit zwischen x und σ ).
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Die Zeit bis zum Erreichen dieses stationären Zustandes ist von der effektiven Diffusivität (Pfade
des Massetransports), dem effektiven Elastizitätsmodul, von Spannungsrelaxationsmechanismen so-
wie von der, infolge des Materialtransports, sich zeitlich ändernden Länge des Segmentes [67] ab-
hängig. Entscheidend für die Materialdrift ist die Spannung in Kantennähe, die sich auf Grund der
perfekten Divergenz im Massefluss schnell aufbauen sollte.
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Wird von einem stationären Zustand ausgegangen, kann unter der Annahme von konstanten Span-
nungsgradienten eine Rekonstruktion des Experimentes erfolgen (Abb. 8.27). Da die lokale Erwär-
mung im Kantenbereich sowohl an der Kathode als auch an der Anode auftritt, sind die entstehenden
Spannungsverläufe als symmetrisch zu betrachten.
Abb. 8.27: Schematische Darstellung der Spannungsverläufe entlang der Segmentlän-
ge hervorgerufen durch (a) Thermomigration und (b) Spannungsmigration, in Überla-
gerung mit den strominduzierten Spannungen.
Durch die Diffusion von Atomen aus Bereichen hoher Temperatur (Kanten) in Bereiche niedrigerer
Temperatur (Segmentinneres) führt die Thermomigration an den Segmentkanten zu Zugspannungen.
Die thermisch induzierten Spannungen erzeugen hingegen Druckspannungen. Der genaue Verlauf
dieser thermischen Druckspannungen ist nicht bekannt und wird in erster Näherung linear und zen-
tralsymmetrisch zum Segment angenommen. Speziell im Kantenbereich könnten allerdings hohe
Spannungswerte auftreten. Abbildung 8.27 verdeutlicht zwei Szenarien: (i) Elektromigration über-
lagert mit Thermomigration, (ii) Elektromigration überlagert mit thermisch induzierter Spannungs-
migration. Wird die Elektromigration mit der Thermomigration überlagert, so verstärken sich beide
Masseströme an der Kathode, während sie sich an der Anode gegenseitig abschwächen (Abb. 8.27a).
Die für eine Kantenbewegung notwendige kritische Spannung wird folglich schnell überschritten,
wodurch eine starke Kantendrift an der Kathode zu beobachten wäre. Auf Grund der Hügelbildung
in der Mitte des Segmentes sollte prinzipiell der thermisch generierte Massestrom überwiegen. Dem-
zufolge sollte eine Kantendrift auch an der Anode auftreten, allerdings in weit geringerem Maße.
Bei der Überlagerung von Elektromigration und Spannungsmigration zeigt sich, dass hierbei der
umgekehrte Fall auftritt (Abb. 8.27b). Während durch den strominduzierten Massestrom thermische
Druckspannungen an der Kathode abgebaut werden, verstärken sich diese an der Anode.
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Folglich wird die kritische Spannung für eine Materialdrift an der Anode deutlich eher erreicht,
als an der Kathode. Auf Grund der Hügelbildung im Zentrum des Segmentes wird auch in diesem
Fall die symmetrische Spannungsmigration gegenüber der Elektromigration dominieren. Ausge-
hend von diesen Überlegungen ergibt sich die beste Übereinstimmung mit dem Experiment bei An-
nahme einer dominierenden thermisch induzierten Spannungsmigration mit untergeordneter Elek-
tromigration. Dennoch müssen weitere Experimente und Berechnungen durchgeführt werden, um
diese Betrachtungen zu bestätigen. Mit abnehmender Segmentlänge gleichen sich Temperaturgra-
dienten und folglich auch Spannungsgradienten zunehmend aus, wodurch die Triebkraft für einen
spannungsinduzierten Materialfluss abnimmt. Gleichzeitig ist das Segment immer stärker befähigt,
größeren Spannungsgradienten zu widerstehen. Deshalb kann auch bei diesem Experiment eine
kritische Länge beobachtet werden.
8.2.4 Ermittlung der Blech-Länge
Die beobachtete kritische Länge der Segmente ist nicht direkt der Blech-Länge zuzuschreiben. Für
die genaue Interpretation werden die ortsabhängigen Anteile der einzelnen Massestromkomponen-
ten benötigt, welche allerdings nicht hinreichend bekannt sind. Deshalb kann einzig eine Abschät-
zung der Blech-Länge vorgenommen werden. Da für jedes Teil des Segmentes beiderseits des Hü-
gels ein eigener Spannungsgradient mit umgekehrtem Vorzeichen aufgebaut wird, kann die kritische
Länge maximal die Hälfte der endgültigen Geometrie der Struktur betragen. In Abb. 8.28 ist die ge-
messene absolute Längenänderung von Segmenten verschiedener Ausgangslängen dargestellt, wo-
bei die Kathoden- als auch die Anodendrift berücksichtigt wurden. Als kritische Länge ergibt sich
ein Wert von ca. 5,3 µm. Ausgehend von den vorangegangenen Überlegungen und unter der Annah-
me, dass die endgültige Geometrie durch die maximal ertragbare Spannung bestimmt wird, sollte
die Blech-Länge maximal den halben Wert von ca. 2,6 µm aufweisen. Bei einer Stromdichte von
2 MA·cm−2 ergibt sich dann das zugehörige Blech-Produkt zu ca. 520 A·cm−1.
Abb. 8.28: Zeitliche Änderung der absoluten Seg-
mentlänge bei einer Stromdichte von 2 MA·cm−2.
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Obwohl dieser Wert in Einklang mit den nachfolgenden Experimenten steht, ist für eine genaue
Bestimmung der Blech-Länge bzw. des Blech-Produktes die Eliminierung der thermischen Effekte
unumgänglich. Die Beseitigung der TaN-Deckschicht sollte, wie in Abschnitt 8.1.3 diskutiert, zu
einer deutlichen Minimierung der Joule´schen Erwärmung und damit der beobachteten thermischen
Migrationseffekte führen.
8.3 Experimente an Cu(Ag)-Blech-Strukturen mit TaN/Ta-Unterlagesystem
8.3.1 Driftexperimente
Analog zu den in Abschnitt 8.2.1 beschriebenen Experimenten wurden Elektromigrationsuntersu-
chungen auch an Blech-Strukturen mit TaN/Ta-Unterlagesystem vorgenommen. Auch in diesem
Fall lag der Silbergehalt der Strukturen konstant bei 0,8 at% Ag. Abbildung 8.29 stellt die erzielten
Ergebnisse bei Belastung einer derartigen Probe mit 3 MA·cm−2 dar.
Abb. 8.29: In-situ REM-Elektromigrationsexperiment (3 MA·cm−2 bei 300 °C) an einer Cu(Ag)-Blech-
Struktur mit 0,8 at% Ag.
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Nach ca. 1 h kann die erste signifikante Kantenbewegung an der Kathode beobachtet werden. Gleich-
zeitig bildet sich an der Anode ein Hügel aus. Mit der Zeit schreitet die Kathodenkante weiter in
Richtung Anode voran und auch der Hügel bildet sich am Stromaustrittspunkt zunehmend aus. Ob-
wohl daneben weitere kleine Hügel in Form einer Aufrauung der Segmentoberfläche beobachtet
werden können, wächst im Wesentlichen ein einziger Hügel am Anodenende. Nach ca. 52 h hat
das dargestellte Segment seine endgültige Geometrie nahezu erreicht. Die Beobachtungen entspre-
chen den Erwartungen für einen Massefluss, der durch Elektromigrationseffekte dominiert wird.
Einflüsse einer Stromakkumulation an den Kanten oder eine Oxidation des Tantals wurden nicht
beobachtet. Blech-Strukturen auf einem TaN/Ta-Unterlagesystem sind folglich für Elektromigra-
tionsexperimente zur Bestimmung der Blech-Länge bzw. des Blech-Produktes geeignet. Wie die
Experimente belegen, können diese Strukturen mit Stromdichten bis zu 5 MA·cm−2 belastet wer-
den, ohne dass thermische Effekte auftreten. Allerdings sind die resultierenden Blech-Längen so
gering, dass eine Auswertung nicht möglich ist.
8.3.2 Ermittlung der Blech-Länge
Neben Unsicherheiten in der Stromdichte liegt eine große Fehlerquelle in der exakten Bestimmung
der zeitlichen Segmentgeometrie. Um Fehler zu minimieren, wurden insgesamt sechs verschiedene
Segmentlängen evaluiert, wobei für jede Segmentlänge jeweils drei Segmente mit einer Stromdich-
te von 3 MA·cm−2 und 4 MA·cm−2 untersucht wurden. Abbildung 8.30 stellt die Ergebnisse bei
Verwendung einer Stromdichte von 3 MA·cm−2 dar. Die Fehlerbalken ergeben sich als Standard-
abweichung aus jeweils drei Segmenten mit gleicher Ausgangslänge. Um eine Auswertung auch
jener Segmente vornehmen zu können, die selbst nach 100 h noch nicht die Blech-Länge erreicht
hatten, wurden die Messpunkte mit einer Funktion gemäß der Theorie der Kantenbewegung bei
einer Blech-Struktur iterativ angepasst.
Abb. 8.30: Zeitliche Änderung der Segmentlängen
bei einer Temperatur von 300 °C und einer Stromdich-
te von 3 MA·cm−2.
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Die Geschwindigkeit der Kantenbewegung d∆Ldt ist proportional zum generierten Massefluss. Folg-
lich kann, ausgehend von Gleichung 3.4 auf Seite 10, die zeitliche Änderung der Segmentlänge
beschrieben werden. Unter der Voraussetzung eines vollständig ausgebildeten Spannungsgradien-
ten ergibt sich Gleichung 8.2.
L(t) = L0−∆L(t) = L0−
(
K1−
K2
L(t)
)
mit K1 = f (Qa) und K2 = f (σm) (8.2)
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Die Auswertung der Blech-Länge ergibt einen Wert von (1,8±0,2) µm, wobei der Fehler aus der
Standardabweichung der Mittelwerte der jeweiligen Segmentlängen resultiert und somit auch Un-
sicherheiten bei der Bestimmung der Segmentgeometrien berücksichtigt. Fehler in der Stromdich-
te entstammen zumeist Fehlern in der Bestimmung der Querschnittsfläche (angenommen mit ca.
10 % inklusive Fehler der Stromstärke). Die Schichtdicke wurde an einer Referenzstelle anhand
eines FIB-präparierten Querschnittes bestimmt. Für das Blech-Produkt ergibt sich somit im Falle
einer Stromdichte von 3 MA·cm−2 ein Wert von (540±110) A·cm−1. Wird die Stromdichte auf
4 MA·cm−2 erhöht, ergibt sich mit einer Blech-Länge von (1,4±0,2) µm ein Wert für das Blech-
Produkt von ca. (520±100) A·cm−1. Beide Werte sind nicht nur untereinander in Übereinstim-
mung, sondern auch mit dem Wert, der anhand der Blech-Strukturen mit TaN/Ta/TaN-Unterlage
gewonnen wurde. Der Fehler der Temperaturbestimmung (ca. ±25 K) geht in die Driftgeschwindig-
keit durch Beeinflussung der Diffusivitäten ein. Gemäß der Theorie sollte die Blech-Länge von der
Temperatur unabhängig sein (Gleichung 3.5 auf Seite 11).
8.3.3 Inkubationszeit des Materialtransports
Elektromigrationsschädigungen können Inkubationszeiten aufweisen, die z.B. aus der Zeit zur Bil-
dung eines Loches resultieren können. Während in einer aufliegenden Struktur die freie Kante eines
Blech-Segmentes, wie in Abschnitt 3.2.9 diskutiert, als bereits vor Strombelastung gebildetes Loch
aufgefasst werden kann, könnte in einer damascene-Struktur durchaus eine entsprechende Lochbil-
dungszeit auf Grund der Fixierung der Kante am Substrat vorliegen. Des Weiteren könnten auch
Entmischungserscheinungen zu einer Verzögerung der Kantenbewegung führen, wobei die Katho-
de entsprechend am Legierungselement verarmt. Dieser Effekt wurde sowohl bei Al(Cu)- als auch
bei Cu(Sn)-Legierungsschichten beobachtet [40,357]. Die in-situ-REM-Beobachtung von Verzöge-
rungszeiten in Cu(Ag)-Legierungen ist nicht mit entsprechender Sicherheit durchführbar. Eine der-
artige Untersuchung ist allerdings über die elektrische Widerstandsentwicklung möglich. Der elek-
trische Widerstand einer Cu(Ag)-Blech-Struktur wird durch den Widerstand des Unterlagesystems
dominiert (ca. 75 %). Durch Verschiebung einer Segmentkante vergrößert sich der stromführende
Anteil der Unterlage, wodurch der Widerstand entsprechend ansteigt. Abbildung 8.31 stellt einen
Widerstandsverlauf von drei in Reihe geschalteten MS-Linienstrukturen dar. Eine Inkubationszeit
kann nicht beobachtet werden. Im Vergleich mit Elektromigrationsexperimenten an Al(Cu) und
Cu(Sn) kann somit indirekt geschlussfolgert werden, dass Silber nicht schneller diffundiert als Kup-
fer und folglich keine Silberverarmung der Kathode auftreten sollte. Des Weiteren verhält sich auch
die Kathodenkante einer damascene-Blech-Struktur wie ein Loch, das bereits vor der Belastung
gebildet wurde.
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Abb. 8.31: Zeitliche Entwicklung des elektri-
schen Widerstandes R von drei parallel geschalte-
ten MS-Linienstrukturen bei einer Belastung von
3 MA·cm−2.
8.3.4 Entmischungserscheinungen bei Cu(Ag)-Schichten unter Stromfluss
Auf Grund unterschiedlicher Diffusivitäten können verschiedene Elemente unter Stromfluss unter-
schiedliche Driftgeschwindigkeiten aufweisen. Die Folge sind lokale Entmischungserscheinungen
der Legierungsschichten. Das Silber in einer Cu(Ag)-Legierung schneller diffundiert als Kupfer
ist entsprechend der Diffusionsdaten in Tab. 3.3 auf Seite 39 und Abb. 3.7 auf Seite 40 nicht zu
erwarten und wurde indirekt durch die Untersuchung von Inkubationszeiten im vorangegangenen
Abschnitt bestätigt. Auch wenn Silber langsamer diffundieren sollte, können lokale Entmischungen
auftreten. Nach elektrischer Belastung wurde über ein Blech-Segment mit REM-EDX eine Linien-
abrasterung für die Elemente Cu, Ag, Ta und Si durchgeführt. Abbildung 8.32 stellt die zugehöri-
gen Linienprofile dar. Problematisch bei der Messung ist die Änderung der Oberflächentopographie
im Bereich des Hügels. Hierbei ändern sich nicht nur das Anregungsvolumen, sondern auch die
Abnahmebedingungen für die Röntgenphotonen. Das ein Teil des Anregungsvolumens innerhalb
des Substrates liegt, verdeutlichen die Signalverläufe von Si und Ta. Durch die gestiegene Cu(Ag)-
Dicke auf Grund des Hügels verringert sich die zugehörige Signalausbeute. Dementsprechend soll-
te mit steigendem Anregungsvolumen von Cu und Ag die Signalintensität im Bereich des Hügels
ansteigen, was für Kupfer beobachtet werden kann. Silber zeigt hingegen einen signifikanten Ab-
fall der Intensität. Infolge der geringeren Energie der Silberröntgenphotonen (AgKα = 2,98 keV)
im Vergleich mit Kupfer (CuKα = 8,04 keV) ist die Informationstiefe von Silber höher als von
Kupfer. Aus diesem Grund sollte der Effekt der Erhöhung des Anregungsvolumens auf Silber aus-
geprägter ausfallen. Andererseits könnten jedoch die veränderten Austrittsbedingungen diesen Ef-
fekt schmälern. Die Anreicherung von Silber im Bereich des Grabens ist auf Silberrückstände der
Segmentierungsätzung zurückzuführen. REM/EDX-Messungen geben somit einen Hinweis darauf,
dass Silber langsamer in Kupfer zu diffundieren scheint als Kupfer in Kupfer, wodurch eine Verar-
mung von Silber in den Hügeln auftritt. Dieses Ergebnis ist allerdings mit einer Referenzmethode
zu bestätigen.
160
8.3 Experimente an Cu(Ag)-Blech-Strukturen mit TaN/Ta-Unterlagesystem
Abb. 8.32: Analyse von Entmischungserschei-
nungen mit REM/EDX in einem Cu(Ag)-Blech-
Segment nach einer Belastung mit 3 MA·cm−2 bis
300 °C.
Mit AES konnte auf Grund der geringen Silberkonzentrationen eine solche Verarmung des Hügels
an Silber nicht zweifelsfrei bestätigt werden. Einzig eine leichte Anreicherung von Silber an der
Oberfläche wurde nachgewiesen, die wahrscheinlich das Resultat einer Segregation von Silber aus
der übersättigten Mischkristallmatrix bei 300 °C über einen Zeitraum von 100 h ist. Möglicherweise
könnte TEM/EDX an Querschnittsproben die beobachteten Entmischungserscheinungen bestätigen
bzw. widerlegen.
8.3.5 Morphologie und Wachstum der Hügel
Die Akkumulation von Material an der Anode führt zu Hügeln mit einer beträchtlichen Höhe von
0,5 µm bis 2,5 µm. Begrenzt werden die Hügel zumeist durch Facetten, wie sie für Kristalle typisch
sind. Abbildung 8.33 zeigt FIB-präparierte Querschnitte von verschiedenen Hügeln. Hierbei wird
deutlich, dass durch die Anreicherung von Material an der Anode das letzte kolumnare Korn des
Segmentes zu wachsen beginnt. Aus diesem Grund ist eine Grenzfläche zwischen Segmentoberflä-
che und Hügel nicht zu beobachten. Der Hügel weist die gleiche kristallographische Orientierung
auf wie das ursprüngliche Korn. Wie die Matrix können auch Hügel Zwillingsbildung zeigen. Ne-
ben dem Höhenwachstum existiert selbstverständlich auch ein Dickenwachstum. Dieses zeigt eine
gewisse Asymmetrie. Alle untersuchten Hügel an der Anode zeigen ein bevorzugtes Wachstum
in Richtung Kathode. Dieses Phänomen kann z.B. mit Temperaturgradienten beschrieben werden.
Während mit zunehmender Nähe zur Anodenkante die Temperatur ansteigt, verringert sich diese
wie auch die Diffusivität in Richtung der Kathode sowie mit zunehmender Höhe des Hügels.
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Abb. 8.33: Gestalt von Hügeln im Querschnitt von damascene-Blech-Segmenten mit
TaN/Ta-Unterlagesystem.
Neben der Bildung von Hügeln an der Anode wurde vereinzelt auch die Bildung von Hügeln inner-
halb des Segmentes festgestellt. Ursache sind lokale Divergenzen im Massefluss, die durch örtliche
Besonderheiten im Gefüge generiert werden.
Abbildung 8.33 gestattet des Weiteren auch eine Evaluierung der Kathodenkante. Durch Elektromi-
gration wird das gesamte Material aus dem Graben entfernt. Vereinzelt (insbesondere bei reinem
Kupfer) können jedoch Rückstände beobachtet werden, die dem Verbleib einer Deckschicht ähneln.
Ob es sich hierbei um Kupfer, möglicherweise in oxidierter Form oder auch um Verunreinigungen
aus dem Fabrikationsprozess handelt (z.B. Rest von Fotolack), wurde nicht näher untersucht.
8.4 Vergleich der Elektromigrationsresistenz von Cu(Ag) mit Cu
Um die Elektromigrationsresistenz von Cu(Ag)-Blech-Strukturen im Vergleich mit reinem Kupfer
beurteilen zu können, werden geeignete Referenzproben benötigt. Vergleiche mit der Literatur sind
möglich, allerdings auch problematisch, da einerseits keine Experimente an damascene-Strukturen
vorliegen und andererseits auch die exakten experimentellen Gegebenheiten nicht umfassend be-
kannt sind. Lee et al. [90] ermittelten für Kupfer an aufliegenden Blech-Stukturen ein Blech-Produkt
von ca. 650 A·cm−1, was selbst im Rahmen der möglichen Fehler über den Werten für das Blech-
Produkt von Cu(Ag) mit (530±100) A·cm−1 liegt. Um eine Evaluierung der kritischen Länge
zwischen Cu und Cu(Ag) unter ähnlichen Bedingungen vornehmen zu können, wurden damasce-
ne-Blech-Strukturen auch mit reinem Cu hergestellt. Auf Grund des „self-annealing“-Effektes bei
ECD-Cu-Dünnschichten liegen allerdings Unterschiede, insbesondere in der Korngröße, vor.
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8.4 Vergleich der Elektromigrationsresistenz von Cu(Ag) mit Cu
Die Messungen an Cu wurden mit 2 MA·cm−2 und 3 MA·cm−2 durchgeführt. Ein signifikanter Un-
terschied ist bei Kupfer die deutlich geringere Geschwindigkeit der Kantendrift. Eine Bestimmung
dieser Geschwindigkeit innerhalb des quasi-linearen Bereiches ergibt, nahezu unabhängig von der
Ausgangslänge des Segmentes, für Cu(Ag) eine Driftgeschwindigkeit von 0,17 µm·h−1 und für rei-
nes Kupfer nur einen Wert von 0,10 µm·h−1. Im Rahmen der Arbeit konnten experimentelle Einflüs-
se durch Unsicherheiten in der Stromdichte und insbesondere der Temperatur nicht ausgeschlossen
werden. Neben den experimentellen Einflüssen kann eine Verringerung in der Driftgeschwindigkeit
durch Änderung der Diffusivität, der Transportpfade sowie deren Querschnitte erfolgen. Eine Erhö-
hung der Korngrenzendiffusion bei Cu(Ag)-Schichten im Vergleich mit Cu kann, ausgehend von
den gewonnenen Erkenntnissen und den Werten aus der Literatur, nahezu ausgeschlossen werden.
Silbersegregationen an der Oberfläche könnten hingegen die Oberflächendiffusion als dominieren-
den Transportpfad bei Cu(Ag) verändern (z.B. auch Änderung des Oxidationsverhaltens). Ohne den
sicheren Ausschluss experimenteller Einflüsse kann jedoch eine Interpretation der Driftgeschwin-
digkeiten nicht erfolgen. Innerhalb der maximal möglichen REM-Untersuchungszeit von 130 h
konnte bei Cu nur für die kürzesten Segmente eine Annäherung an die Blech-Länge erzielt werden.
Gemäß der Untersuchungen an Cu(Ag)-Schichten wurde diese aus der zeitlichen Änderung der Seg-
mentgeometrie mit Gleichung 8.2 auf Seite 159 extrapoliert. Entsprechend der beiden Stromdichten
ergibt sich ein Blech-Produkt von (400±130) A·cm−1 für 2 MA·cm−2 und (420±150) A·cm−1 für
3 MA·cm−2. Trotz der relativ großen Fehler (ca. ±40 %) scheint das Blech-Produkt von Cu(Ag)-
Schichten geringfügig größer zu sein als jenes von reinem Cu. Obwohl weitere Blech-Experimente
erforderlich sind, könnten Cu(Ag)-Schichten tendenziell eine etwas höhere Elektromigrationsresis-
tenz besitzen. Neben den Blech-Experimenten wurden die vorhandenen EM-NIST-Strukturen ein-
gesetzt, um eine erste Evaluierung der Aktivierungsenergie vornehmen zu können. Die Messungen
erfolgten, vergleichend zu den Untersuchungen an Cu von Kötter [55], mit einer Stromdichte von
2 MA·cm−2 bei 290 °C, 320 °C und 350 °C unter Vakuumbedingungen (≤ 10−3) Pa. Als Ausfall-
kriterien wurden 5 %, 10 % und 20 % elektrische Widerstandserhöhung unter thermoelektrischer
Belastung definiert. Vor Einspeisung des Stromes wurde eine Stabilisierungszeit für die Temperatur
von 3 h bis 5 h eingehalten. Des Weiteren wurde die Joule´sche Erwärmung zu ca. 6 K bestimmt
und entsprechend bei der Leiterbahntemperatur berücksichtigt. Abbildung 8.34 stellt die ersten Er-
gebnisse zur Bestimmung der Aktivierungsenergie in einer einfachen Arrhenius-Auftragung dar. Im
Mittel ergibt sich eine thermische Aktivierungsenergie von ca. (0,7±0,1) eV für unpassivierte Lei-
terbahnen aus Cu(Ag), die unabhängig vom gewählten Schädigungskriterium ist. Dieser Wert fällt
geringer aus als der von Kötter an unpassivierten Cu-Leiterbahnen bestimmte Wert von 0,77 eV.
Durch die experimentellen Gegebenheiten ist eine Bestimmung des Diffusionskoeffizienten, der
für eine vollständige Beschreibung der Diffusivität erforderlich ist, nicht möglich. Eine Tendenz
zur Verbesserung der Elektromigrationseigenschaften von Cu(Ag)-Leiterbahnen im Vergleich mit
reinem Cu kann folglich nicht durch diese Experimente belegt werden. Auch die Zeiten zum Errei-
chen des Ausfallkriteriums erscheinen vergleichbar, obwohl für eine Beurteilung von Lebensdauern
bzw. mittleren Ausfallzeiten deutlich mehr Messwerte benötigt werden. Im Rahmen der Diskussion
über die Steigerung der Elektromigrationsresistenz muss allerdings die große Bedeutung der Ober-
flächendiffusion auf den Massetransport bei unpassivierten Schichten berücksichtigt werden. Diese
könnte Legierungseinflüsse, die stärker im Schichtvolumen erwartet werden, in ihrer Wirkung ab-
schwächen.
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Abb. 8.34: Bestimmung der Aktivierungsener-
gie für den Ausfall durch Elektromigration von
unpassivierten Cu(Ag)-Leiterbahnen.
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KAPITEL 9
ZUSAMMENFASSUNG
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden elektrochemisch abgeschiedene Cu(Ag)-Schichten hin-
sichtlich eines Einsatzes als Werkstoff für Leiterbahnen von Mikroprozessoren untersucht. Aus-
gehend von diesem Anwendungsgebiet wurden vier Schwerpunkte definiert: die Herstellung, das
Schichtgefüge, thermomechanische Eigenschaften sowie das Elektromigrationsverhalten.
Für die elektrochemische Abscheidung von Cu(Ag)-Schichten wurde eine Beschichtungsanlage
entwickelt, welche das homogene Aufbringen auf Substrate mit einem Durchmesser von 10 mm
bis 100 mm ermöglicht. Als Substrat dienten thermisch oxidierte Siliziumwafer, die mit einer Ta-
basierten Barriereschicht und einer 100 nm dicken Kupferkeimschicht ausgestattet waren. Als Elek-
trolyt wurde eine schwefelsaure CuSO4-basierte Lösung unter Zugabe von Additiven und AgNO3
verwendet. Es konnte nachgewiesen werden, dass Cu(Ag)-Legierungsschichten durch gleichzeitige
Entladung der Ionen am Substrat abgeschieden werden können.
Im Vergleich mit Kupfer ist das entstehende Cu(Ag)-Gefüge deutlich feinkörniger, da eine Raum-
temperaturrekristallisation nicht beobachtet werden kann. Eine Wärmebehandlung führt zu einem
Kornwachstum in den Schichten. Die thermisch induzierte Gefügeentwicklung vollzieht sich haupt-
sächlich im Temperaturbereich zwischen 250 °C und 330 °C. Nach der Temperung ist das Gefüge
einer 1 µm dicken Cu(Ag)-Schicht als teilkolumnar mit einer deutlichen {111}-Fasertextur zu be-
schreiben. In Cu(Ag)-Körnern wurde des Weiteren die Bildung von kristallographischen Zwillingen
beobachtet. Auch ein porenfreies Wachstum in Grabenstrukturen konnte nachgewiesen werden. Der
Einbau von Silber erfolgt bei der Abscheidung vorrangig in das Kupfergitter (Mischkristallbildung).
Durch eine Wärmebehandlung können für Silbergehalte von≥ 0,8 at% Ausscheidungen festgestellt
werden, wobei dennoch übersättigte Cu(Ag)-Mischkristalle bestehen bleiben. Ausscheidungen fin-
den sich an Korngrenzentripelpunkten an der Oberfläche oder als kleine kugelförmige Teilchen
innerhalb der Cu(Ag)-Matrix. Neben Silber werden auch die Fremdelemente C, O, H, S, und Cl
in die Schichten eingebaut. Vergleichend zu Kupfer ist insbesondere der höhere Schwefelgehalt zu
erwähnen. Der elektrische Widerstand ist in Abhängigkeit vom Silbergehalt nach der Abscheidung
geringfügig erhöht. Durch Temperung lassen sich allerdings Widerstände erzielen, die vergleichbar
mit Werten sind, die für reines Kupfer bei ähnlicher Kornstruktur und -größe erzielt werden.
Die Anlayse der thermomechanischen Eigenschaften erfolgte mit der Substratkrümmungsmethode
unter Vakuumbedingungen bis zu einer Temperatur von 500 °C. Erfasst wurden sowohl das
Spannungs-Temperatur- als auch das isotherme Spannungs-Zeit-Verhalten.
165
9 Zusammenfassung
Die Bedeutung der Korngrenzendiffusion für das thermomechanische Verhalten wurde anhand von
thermischen Spannungszyklen nachgewiesen. Für die Beschreibung der mittleren Schichtspannung
bei spannungsfreien Korngrenzen in Abhängigkeit von der Korngeometrie wurde ein FEM-Modell
unter der Annahme einer beschränkten Korngrenzendiffusion entwickelt. Verglichen mit den in der
Literatur beschriebenen Modellen ergibt sich hierbei eine hinreichende Übereinstimmung mit den
experimentellen Befunden. Die Untersuchung des schichtdickenabhängigen thermomechanischen
Verhaltens erfolgte mit Schichtdicken von 250 nm bis 1000 nm. Die Analysen zeigten, dass mit
abnehmender Schichtdicke die Form der Spannungshysteresekurve zunehmend von der Korngren-
zendiffusion bestimmt wird, während Versetzungsbewegungen zunehmend an Bedeutung verlieren.
Unter der Annahme, dass Korngrenzendiffusion der dominierende Mechanismus ist, wurde aus
isothermen Spannungsrelaxationskurven (bei 100 °C, 120 °C und 140 °C) die Aktivierungsenergie
bestimmt. Die beobachtete Abhängigkeit von der Schichtdicke zeigte, dass auch Versetzungsbewe-
gungen bei der Interpretation von Spannungsrelaxationskurven in diesen Temperaturbereichen zu
berücksichtigen sind. Eine Extrapolation der Aktivierungsenergie für Korngrenzendiffusion ergab
einen Wert bis zu 1,3 eV, der gegenüber Kupfer mit ca. 1,0 eV erhöht ist. Auch die Versetzungsbewe-
gung sowie die Härtungsmechanismen bei Cu(Ag)-Schichten wurden diskutiert. Die Steigerung der
Festigkeit, die gegenüber reinen Kupferschichten erzielt wurde, konnte weder durch Mischkristall-,
noch durch Ausscheidungshärtung erklärt werden. Vielmehr ist ein Härtungseffekt durch kohärente
Zwillingsgrenzen denkbar.
Die Untersuchung des Elektromigrationsverhaltens erfolgte an damascene-Blech-Strukturen. Hier-
für wurden eine geeignete Architektur sowie ein entsprechender technologischer Prozess zur
Herstellung dieser Strukturen entwickelt und erprobt. Blech-Strukturen wurden mit TaN/Ta/TaN-
und TaN/Ta-Unterlagesystem gefertigt und thermoelektrisch belastet. Strukturen mit TaN/Ta/TaN-
System zeigten Massetransportphänomene, die eher thermisch und weniger durch den elektrischen
Strom verursacht werden, wie Experimente unter Wechselstrombelastung belegen. Bei Proben mit
TaN/Ta-Unterlage dominiert hingegen die Elektromigration. Bei den Untersuchungen ergaben sich
Hinweise auf eine Entmischung der Legierung unter Stromfluss, wobei Silber, in Übereinstimmung
mit der Literatur, langsamer diffundieren würde. Das Blech-Produkt scheint bei Cu(Ag)-Schichten
tendenziell gegenüber Kupfer erhöht zu sein, allerdings zeigte eine erste Bestimmung der Aktivie-
rungsenergie, dass diese mit 0,7 eV sogar unter den für Kupfer bestimmten Werten blieb. Der siche-
re Nachweis einer gesteigerten Elektromigrationsresistenz durch Zulegieren von Silber zu Kupfer
bleibt somit offen.
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KAPITEL 10
SCHLUSSFOLGERUNGEN UND
VORSCHLÄGE FÜR DIE ZUKÜNFTIGE
FORSCHUNG
Die vorliegende Arbeit ist eine Basis für die zukünftige Forschung an Kupferlegierungen und insbe-
sondere am System Cu(Ag). Auf Grund der großen Breite der Thematik verbleiben Nebenaspekte,
die nicht oder nur unzureichend berücksichtigt werden konnten. Durch die Untersuchungen ergaben
sich darüber hinaus zahlreiche neue Fragestellungen.
Bei der Herstellung der Cu(Ag)-Schichten ist eine Optimierung der elektrochemischen Abschei-
dung hinsichtlich der Verringerung von Rauheit und Porosität für eine industrielle Anwendung er-
forderlich. Grundlage ist eine verbesserte Additivkomposition. Konkurrierende Verfahren wie EL-
ECD, das Legieren der Kupferkeimschicht durch PVD-Techniken aber auch das Abscheiden von
Multischichten mit Legierungsbildung nach einer Temperung erscheinen in diesem Zusammenhang
auch aussichtsreich.
In Verbindung mit der Untersuchung der thermomechanischen Eigenschaften ist insbesondere der
Effekt von Silber auf die Ausbildung von Zwillingsgrenzen bzw. auf die Stapelfehlerenergie von In-
teresse. Entscheidend sind neben der Häufigkeit auch der Abstand der kohärenten Zwillingsgrenzen.
Derartige Untersuchungen, z.B. mit TEM, könnten die Frage beantworten, inwieweit der vorgeschla-
gene Härtungsmechanismus durch Zwillingsbildung bei Cu(Ag)-Schichten relevant ist.
Schichten mit unterschiedlichem dh f -Verhältnis hergestellt mit anderen Verfahren, wie PVD, bzw.
auch anderen Materialien, wie Al, könnten verwendet werden, um die Berechnungsvorschrift für
den Korrelationsfaktor Λ weiter zu prüfen und zu präzisieren. Darüber hinaus könnte durch Ein-
führung von Strukturfaktoren auch eine Beschreibung für nicht- bzw. teilkolumnare Systeme erfol-
gen. Für die weitere Interpretation der Spannungs-Temperaturzyklen ist es unerlässlich, die Verset-
zungsbewegung stärker zu berücksichtigen. Das Aufbringen einer dünnen Deckschicht mit dichter
Grenzfläche (Hemmung der Oberflächendiffusion) kann nicht nur die Rolle der Versetzungen nä-
her beleuchten, sondern auch die durchgeführte Zerlegung in die einzelnen Spannungskomponen-
ten bestätigen bzw. widerlegen. Des Weiteren muss eine Versetzungsbewegung in die Bestimmung
der Aktivierungsenergie aus Spannungsrelaxationskurven einbezogen werden. Um einerseits das
Huang-Modell weiter zu testen und andererseits die durchgeführte Extrapolation zu prüfen, sollten
Schichten mit Dicken unter 250 nm gemäß den durchgeführten Untersuchungen analysiert werden.
Zur Herstellung derartiger Schichten scheint speziell die PVD-Technik geeignet zu sein, da keine
Kupferkeimschicht benötigt wird.
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10 Schlussfolgerungen und Vorschläge für die zukünftige Forschung
Um störende Effekte auf die Spannungsmessung ausschließen zu können, kann darüber hinaus auf
eine Barriereschicht verzichtet werden bzw. sollte diese deutlich geringer ausfallen als bei den
dargestellten Untersuchungen (< 10 nm). Bezüglich der geringen elastischen Konstanten sind Re-
ferenzmessungen, z.B. durch Indentermethoden, Bulge-Tests oder Zugversuche an freistehenden
Schichten durchführbar. Bei Bestätigung der vorliegenden Messergebnisse können darüber hinaus
die Porendichte und -verteilung näher charakterisiert werden.
Den zentralen Punkt der weiteren Untersuchungen bilden Elektromigrationsexperimente. Hierbei
ist es unerlässlich, die Oberfläche der Teststrukturen zu passivieren. Die Experimente mit passivier-
ten Strukturen sollten in Kombination mit einer weiteren Minimierung der experimentellen Fehler
eine bessere Bestimmung des Blech-Produktes ermöglichen. Zur Minimierung der experimentellen
Fehler ist die Bestimmung der wahren Segmenttemperatur zu optimieren, aber auch die Stromdichte
durch individuellere Bestimmung der jeweiligen Querschnitte zu präzisieren. Wird die Tendenz ei-
ner Verbesserung der Elektromigration durch Legierungsbildung bestätigt, so sollte auch der Silber-
gehalt variiert werden. Des Weiteren kann mit der Bestimmung der Lebensdauer begonnen werden.
Diese, auf Grund der erforderlichen Statistik, äußerst umfangreichen und entsprechend aufwändi-
gen Experimente sollten ebenfalls an passivierten Strukturen stattfinden, um die Relevanz für indus-
trielle Anwendungen zu gewährleisten. Die im Rahmen der Arbeit entwickelten Blech-Strukturen
können auch verwendet werden, um systematisch Elektromigrationsexperimente an anderen Legie-
rungssystemen vornehmen zu können. Auf Grund der breiten Gräben können zur Füllung prinzipiell
auch PVD- und CVD-Techniken angewandt werden. Neben der gezielten Zugabe von Legierungs-
elementen ist allerdings auch die Wirkung von verschiedenen Verunreinigungen auf das Elektromi-
grationsverhalten von hoher Relevanz. Insbesondere das Element Schwefel ist hierbei von Interesse,
da dieses die Elektromigrationsresistenz eventuell erhöhen könnte.
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Konstruktionszeichnung der entwickelten ECD-Anlage
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Anhang
Beschichtungsparameter zur Erzeugung von Ta-, TaN- und Cu-Schichten
Abscheidung in der Sputteranlage B63 (TU Dresden, IHM)
Kammerbasisdruck
pRest = 1 ·10−6 mbar
Ar-Vorreinigung im Drehbetrieb
Inverser Sputterätzer: PHF = 300 W; pAr = 1·10−3 mbar; UBias = 1000 V (entspricht ca 10 nm SiO2-Abtrag)
Abscheidung von kfz-TaN im Drehbetrieb mittels DC-Sputtern
PDC = 2000 W; pAr = 2 · 10−2 mbar; pN2 = 0,3 · 10−2 mbar (für α-Ta); pN2 = 0,8 · 10−3 mbar (für β -Ta);
UDC = 470 V; R = 10 nm·min−1
Abscheidung von Ta im Drehbetrieb mit DC-Sputtern
PDC = 2000 W; pAr = 4,5·10−2 mbar; UDC = 310V; R = 20 nm·min−1
Abscheidung von Cu im Drehbetrieb mittels DC-Sputtern
PDC = 2000 W; pAr = 6 ·10−3 mbar; UDC = 480 V; R = 50 nm·min−1
Finite-Element-Rechnung
Die im Rahmen der Arbeit durchgeführten FEM-Rechnungen erfolgten mit der Software QuickField 5.2 (Fa.
Tera Analysis Ltd.). Für die Berechnungsvorschriften der jeweiligen simulierten physikalischen Größen sei
auf das Handbuch der Software verwiesen.
Paramter der Simulation:
ρCu = 2 µΩcm; ρTa = 31 µΩcm; ρTaN = 250 µΩcm; ECu = 90 GPa; λthermCu = 384 W·K−1m−1; λthermTa =
56 W·K−1m−1; λthermTa = 15 W·K−1m−1; Anzahl der Knoten: 255
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Quellcode für "Waterloo Maple Inc.: Maple 9.5" – Simulation der Spannungs-Temperaturzyklen
> #Konstanten:
> alpha_Si:=2.93*10^(-6)  : #1/K      # Ausdehnungskoeffizient Silizium
> alpha_Cu:=17.2*10^(-6) : #1/K      # Ausdehnungskoeffizient Kupfer
> M_Si:=180.5*10^(9) :      #Pa=N/m  # biaxialer E-Modul Silizium
> mu:=4.21*10^(10) :       #Pa       # Schermodul Kupfer
> B:=-2.14*10^6  :          #Pa/K # Anstieg der thermoelastischen Gerade;
> Ac:=7.4*10^5 : # Konstante
> b:=2.56*10^(-10)  :       #m         # Burgersvektor Kupfer
> k:=1.3806505*10^(-23):   #J/K  # Bolzmannkonstante
> R:=8.31451:              #J/(mol*K) # Universelle Gaskonstante
> n:=4.8 :                            # Spannungsexponent Kupfer
> acD0c:=10^(-24)  :       #m^4/s # Diffusion im Versetzungskern
> Qc:=117*10^3 :           #J/mol # Aktivierungsenergie für Diffusion im Versetungskern
> H:=15    :                #s/K       # inverse Heizrate dt/dT; aus Experiment (entspricht 4 K/min)
> Qv:=197*10^3  :           #J/mol # Aktivierungsenergie für Hochtemperaturkriechen (Volumen)
> D0v:=2*10^(-5) :         #m²/s # Diffusionskonstante für Versetzungsbewegung durch Volumendiffusion
> Omega:=1.18*10^(-29): #m³ # Atomvolmen
> d:=500*10^(-9):     #m # mittlere Korngröße
> h:=1112*10^(-9):    #m # Schichtdicke
> Av:=7.48: # Konstante
> Akg:=12: # Konstante
> D0kgDelta:=5.0*10^(-15):  #m³/s # Pre-Exponent (Diffusionskonstante KG Diff. + KG Dicke Delta)
> Qb:=104*10^3: #J/mol # Aktivierungsenergie für Korngrenzendiffusion
> e0:=10^6: #1/s # pre-exponentieller Faktor (Versetzungsgleiten)
> Qg:=1.75*10^(-18):     #Nm # Aktivierungsenergie
> tau:=265*10^6:   #Pa # Fließspannung bei 0 K
> alpha:=alpha_Si-alpha_Cu: # Differenz der thermischen Ausdehnungskoeffizienten
> M:=B/alpha: # Biaxialer E-Modul -> Berechnug aus dem exp. bestimmten Anstieg
________________________________________________________________________________________________________
> #Korngrenzendiffusion:
> Dkg:=D0kgDelta*exp(-Qb/(R*T)):   > e_KG:=Akg*Dkg*Omega*sigma(T)*(1/(k*T*d*h^2)):
> #Differentialgleichungen:
> DGL_T1:=B-M*e_KG*H=D(sigma)(T):  > lsg_T1:=dsolve( {DGL_T1, sigma(300)=330*10^6},sigma(T),numeric);
> DGL_T2:=B+M*e_KG*H=D(sigma)(T):  > lsg_T2:=dsolve( {DGL_T2, sigma(773)=0}, sigma(T), numeric);
________________________________________________________________________________________________________
> #Versetzungsgleiten
> e_Gleit:=(e0/sqrt(3))*exp(-Qg/(k*T)*(1-(sigma(T))/(sqrt(3)*tau))):
> #Differentialgleichungen:
> DGL_T1:=B-M*e_Gleit*H=D(sigma)(T):  > lsg_T1:=dsolve( {DGL_T1, sigma(300)=300*10^6},sigma(T),numeric);
> DGL_T2:=-B-M*e_Gleit*H=D(sigma)(T): > lsg_T2:=dsolve( {DGL_T2, sigma(442.8572)=0}, sigma(T), numeric);
> DGL_T3:=-B+M*e_Gleit*(H)=D(sigma)(T): > lsg_T3:=dsolve( {DGL_T3, sigma(796)=3.8*10^8}, sigma(T), numeric);
> DGL_T4:=B+M*e_Gleit*(H)=D(sigma)(T): > lsg_T4:=dsolve( {DGL_T4, sigma(767.8)=0}, sigma(T), numeric);
________________________________________________________________________________________________________
> #Potenzgesetzkriechen
> Dv:=D0v*exp(-Qv/(R*T)):  > acDc:=acD0c*exp(-Qc/(R*T)): > D_eff:=Dv+10*acDc*(sigma(T)/mu)^2/(3*b^2):
> e_Tief:=Ac*D_eff*mu*b*(1/(k*T))*(sigma(T)/mu)^n:
> #Differentialgleichungen:
> DGL_T1:=B-M*e_Tief*H=D(sigma)(T): > lsg_T1:=dsolve( {DGL_T1, sigma(300)=330*10^6},sigma(T),numeric);
> DGL_T2:=-1*B-M*e_Tief*H=D(sigma)(T): > lsg_T2:=dsolve( {DGL_T2, sigma(455.7)=0}, sigma(T), numeric);
> DGL_T3:=-B+M*e_Tief*H=D(sigma)(T): > lsg_T3:=dsolve( {DGL_T3, sigma(773)=3.1*10^7}, sigma(T), numeric);
> DGL_T4:=B+M*e_Tief*H=D(sigma)(T): > lsg_T4:=dsolve( {DGL_T4, sigma(760)=0}, sigma(T), numeric);
________________________________________________________________________________________________________
> #Volumendiffusion
> Dv:=D0v*exp(-Qv/(R*T)):  > e_V:=Av*Dv*Omega*sigma(T)*(1/(k*T*d*h)):
> #Differentialgleichungen:
> DGL_T1:=B-M*e_V*H=D(sigma)(T): > lsg_T1:=dsolve( {DGL_T1, sigma(300)=330*10^(6)},sigma(T),numeric);
> DGL_T2:=B+M*e_V*H=D(sigma)(T): > lsg_T2:=dsolve( {DGL_T2, sigma(773)=-2.45*10^(8)}, sigma(T), numeric);
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